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Kurzfassung 
 
In der vorliegenden Arbeit werden epitaktische BaFe2As2 (Ba122)- Dünnschichten, die auf 
Spinell-Substraten mit einer Pufferschicht aus Eisen mit gepulster Laserabscheidung 
hergestellt wurden, durch Transmissions- (TEM) und Rasterelektronenmikroskopie (REM) 
untersucht. Idealerweise weisen die Ba122-Dünnschichten eine biaxiale Zugdehnung von 
etwa 2% auf, die zur Supraleitung in ihnen führt. Der Schwerpunkt dieser Arbeit richtet sich 
auf die Defektanalyse und die Untersuchung des Dehnungszustandes auf Inhomogenitäten. 
Auf allen Dünnschichten werden Droplets des Targetmaterials beobachtet. Wenn die Höhe 
der Ba122-Schicht mehr als 60 nm beträgt, erfolgt eine Relaxation der Dehnung durch die 
Bildung von Rissen. 
Experimente mit konvergenter Elektronenbeugung in einem TEM sind problematisch, weil 
der Dehnungszustand durch die Probenpräparation (Krümmung der TEM-Lamelle) 
beeinflusst wird. Durch die Verwendung hochauflösender Beugung rückgestreuter Elektronen 
(HREBSD) in einem REM wird gezeigt, dass in allen Ba122-Dünnschichten kleine 
Orientierungsänderungen des Kristallgitters (≤ 0,2°) und Inhomogenitäten des 
Dehnungszustandes (≤ 2 × 10-4) auf Längenskalen von wenigen 100 nm oder darunter 
vorliegen. Auf einer Probe werden teilweise dehnungsrelaxierte Stellen nachgewiesen. Es 
wird außerdem belegt, dass die Eisenpufferschicht eine sehr wichtige Rolle bei der 
Realstruktur der Ba122-Schicht spielt. 
Abschließend wird HREBSD mit konventioneller Auswertung der Beugung rückgestreuter 
Elektronen (EBSD) verglichen. Dabei wird ermittelt, dass mit großem Aufwand und mit 
optimalen experimentellen Bedingungen auch durch konventionelle Auswertung der EBSD-
Pattern Orientierungsunterschiede mit einer Genauigkeit, die besser ist als 0,1°, gemessen 
werden können. In der Gegenwart von Probenstellen mit unterschiedlichen Dehnungs-
zuständen ergeben sich jedoch deutliche Abweichungen im Gegensatz zu der exakten 
Auswertung durch HREBSD. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abstract 
 
In the present work epitaxial BaFe2As2 (Ba122) thin films produced by pulsed laser 
deposition on spinel substrates with an iron buffer layer are analysed using transmission- 
(TEM) and scanning electron microscopy (SEM). Ideally, the Ba122 thin films exhibit an in-
plane tensile strain of about 2% which leads to superconductivity. The focus of this work is 
the study of defects and the analysis of inhomogeneities of the strain state. 
On all thin films droplets of the target material are observed. If the height of the Ba122 layer 
exceeds 60 nm, strain relaxation occurs by the formation of cracks. 
Experiments with convergent beam electron diffraction in a TEM are problematic as the strain 
state is affected by the specimen preparation (bending of the TEM-lamella). Using high 
resolution electron backscatter diffraction (HREBSD) in a SEM very small orientation 
changes (≤ 0,2°) of the lattice and strain inhomogeneities (≤ 2 × 10-4) on a length scale of few 
100 nm or less will be demonstrated. One sample exhibits partially strain relaxed areas. It will 
be shown, that the quality of the Ba122 thin films crucially depends on the iron buffer layer. 
Finally, HREBSD will be compared with conventional evaluation of electron backscatter 
diffraction (EBSD). It will be shown, that with high effort and optimal experimental 
conditions conventional evaluation of EBSD patterns can be used to measure disorientations 
with a precision better than 0,1°. However, in the presence of specimen areas with different 
strain states deviations can clearly be observed in contrast to the exact evaluation by 
HREBSD. 
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Abkürzungsverzeichnis 
 
 
Ba122  Ausgangsverbindung BaFe2As2 
BSE  Rückgestreute Elektronen (backscattered electrons) 
CBED  Konvergente Elektronenbeugung (convergent beam electron diffraction) 
CCF  Kreuzkorrelations-Funktion (cross correlation function) 
EBSD  Beugung rückgestreuter Elektronen (electron backscatter diffraction) 
ECCI Abbilden im Channeling-Kontrast mit Hilfe rückgestreuter Elektronen 
(electron channeling contrast imaging) 
EDX  Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
HOLZ Laue-Zonen höherer Ordnung (higher order Laue zone) 
HREBSD Hochauflösende Beugung rückgestreuter Elektronen 
(high resolution electron backscatter diffraction) 
FIB  Fokussierter Ionenstrahl (focused ion beam) 
FT  Fourier Transformierte 
HT  Hough-Transformation 
PLD  Gepulste Laserabscheidung (pulsed laser deposition) 
PSR  Teilweise dehnungsrelaxiert (partially strain relaxed) 
REM  Rasterelektronenmikroskop 
ROI  Bildausschnitt für HREBSD (region of interest) 
SAD Beugung an einem ausgewählten Probenbereich im 
Transmissionselektronenmikroskop (selected area diffraction) 
SE  Sekundärelektronen 
TEM  Transmissionselektronenmikroskop 
TC  Kritische Temperatur 
TS  Temperatur des strukturellen Phasenüberganges 
XRD  Röntgendiffraktometrie (X-ray diffraction) 
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1.  Einleitung 
 
Bei der Untersuchung der Leitfähigkeit von Metallen bei extrem tiefen Temperaturen, wurde 
die Supraleitung im Jahr 1911 erstmals von H. Kamerlingh-Onnes in Quecksilber beobachtet. 
Unterhalb einer kritischen Sprungtemperatur (TC) von 4,2 K wurde der elektrische Widerstand 
unmessbar klein. Diesem Phänomen wurde im deutschen Sprachraum der Name Supraleitung 
gegeben. In den folgenden Jahrzehnten wurden weitere elementare Supraleiter und 
metallische Verbindungen, die Supraleitung zeigen, gefunden. In auf Niob basierenden 
Verbindungen konnte bei Umgebungsdruck ein TC von bis zu 23 K beobachtet werden 
[Tes74]. In diesen kann die sogenannte konventionelle Supraleitung mikroskopisch durch die 
nach Bardeen, Cooper und Schrieffer benannte BCS-Theorie [Bar57] beschrieben werden. 
Später wurden mit der Entdeckung der Schwere-Fermionen-Supraleiter [Ste79] oder der 
Kuprat-Supraleiter [Bed86] Verbindungen mit unkonventioneller Supraleitung (nicht mit der 
BCS-Theorie beschreibbar) gefunden. Unter Normaldruck konnte in den Kuprat-Supraleitern 
die bisher höchste kritische Sprungtemperatur von über 130 K beobachtet werden [Sch93]. 
Im Jahr 2008 wurden mit der Entdeckung der Supraleitung in Fluor-dotiertem LaFeAsO 
[Kam08] die ebenfalls unkonventionellen Eisen-Pniktid-Supraleiter gefunden. Obwohl die 
bisher maximal beobachtete kritische Sprungtemperatur von 56 K [Wan08a, Wu09, Che09a] 
in den Eisen-Pniktid-Supraleitern deutlich unterhalb von der der Kuprat-Supraleiter liegt, ist 
diese Materialklasse dennoch von großem Interesse, um die unkonventionelle Supraleitung 
besser zu verstehen. Insbesondere ist die Anwesenheit von Eisen, das ein ferromagnetisches 
Element ist, bemerkenswert, denn Supraleitung wird durch ausreichend hohe Magnetfelder 
unterdrückt. 
Innerhalb der Eisen-Pniktide gibt es verschiedene, bei tiefen Temperaturen zumeist nicht 
supraleitende (sondern antiferromagnetische) Ausgangsverbindungen. In der Ausgangs-
verbindung BaFe2As2 (Ba122) kann die Supraleitung durch Dotierung oder Druckbelastung 
[Pag10] und wie vor kurzem gezeigt wurde, auch allein durch biaxiale Dehnung [Eng13a, 
Eng13b] erreicht werden. Die Einstellung der biaxialen Dehnung erfolgte dabei durch 
epitaktisches Wachstum. In zahlreichen Arbeiten wurden mit Kobalt dotierte Ba122-
Dünnschichten auf verschiedenen Substraten (in einigen Fällen mit Pufferschichten) durch 
gepulste Laserabscheidung hergestellt und untersucht [Kat09, Iid09, The10, Lee10, Tar10, 
Kat10, Kat12, Tro12, Sat13, Kur13, Hir14]. Dabei wurden in diesen Arbeiten Methoden der 
Röntgendiffraktometrie (XRD) zur strukturellen Charakterisierung benutzt, hauptsächlich um 
ein Wachstum der Dünnschicht als Einkristall zu belegen. Oftmals wurden ergänzende 
transmissionselektronenmikroskopische (TEM) und atomkraftmikroskopische Aufnahmen 
gezeigt, um den generell gelungenen Aufbau der Dünnschichtsysteme nachzuweisen und die 
Morphologie zu untersuchen. Einige dieser Arbeiten zeigen, dass es sich bei den 
Dünnschichten nicht um ideale Einkristalle handelt [The10, Tro12, Sat13] und dass 
Korngrenzen und Versetzungen vorkommen können. In den Arbeiten von Iida et al. [Iid09, 
Iid10] wurde herausgefunden, dass insbesondere die Auswahl des Substrates und der 
Pufferschicht zwischen Substrat und Ba122-Schicht den Dehnungszustand und TC 
entscheidend beeinflussen kann. In vielen der oben genannten Veröffentlichungen wird der 
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Dehnungszustand der Ba122-Dünnschichten, welcher aufgrund unterschiedlicher Substrate 
und Pufferschichten und unterschiedlicher Wärmeausdehnungskoeffizienten in der Regel 
nicht dem der unbelasteten Einkristalle entspricht, nicht näher untersucht. Der Schwerpunkt 
der bereits durchgeführten Arbeiten wurde hauptsächlich auf deren magnetische und 
supraleitende Eigenschaften gelegt und war nicht auf Untersuchungen im Hinblick auf 
mikrostrukturelle Defekte in diesen Dünnschichtsystemen ausgerichtet. 
Noch seltener wurde die Homogenität der Ba122-Dünnschichten diskutiert und nach den 
Ursachen möglicher lokaler Inhomogenitäten geforscht. Während der Dehnungszustand der 
Ba122-Dünnschichten in einigen Publikationen global mit XRD bestimmt wurde, gibt es bis 
heute keine Veröffentlichungen über lokale Messungen der Dehnung, welche eventuell 
vorliegende Inhomogenitäten innerhalb der Proben aufdecken würden. 
Die Zielstellung dieser Arbeit besteht darin, eine genaue Übersicht kristalliner Defekte in 
Ba122-Dünnschichten darzustellen. Außerdem soll geklärt werden, was die Ursache für deren 
Entstehung ist. Ausgangspunkt sind die in [Eng13b] auf Spinell-Substraten (mit einer 
Pufferschicht aus Eisen) hergestellten nicht dotierten Ba122-Dünnschichten. Der 
Schwerpunkt der strukturellen Untersuchungen erfolgt mit einem Transmissions- und einem 
Rasterelektronenmikroskop (REM) hauptsächlich unter Verwendung verschiedener Methoden 
der Elektronenbeugung in diesen Geräten. Insbesondere gilt es zu klären, wie homogen die 
Ba122-Dünnschichten bezüglich des Dehnungszustandes sind und wodurch eventuell 
vorliegende Inhomogenitäten verursacht werden. 
Dazu wird im REM mit der hochauflösenden Beugung rückgestreuter Elektronen (HREBSD) 
[Wil06a, Wil06b] eine neue Methode auf die Untersuchungen der Ba122-Dünnschichten 
übertragen, die es im Gegensatz zur konventionellen Beugung rückgestreuter Elektronen 
(EBSD) [Din04] ermöglicht, sehr kleine relative Dehnungsunterschiede zu messen. 
Abschließend wird ein direkter Vergleich zwischen Messungen mit HREBSD und EBSD an 
einer Probe mit vorhandenen Inhomogenitäten des Dehnungszustandes durchgeführt, um die 
Grenzen konventioneller EBSD-Messungen zu demonstrieren. 
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2.  Grundlagen und aktueller Stand der Forschung 
 
In diesem Kapitel soll eine kurze Zusammenfassung über eisenhaltige Supraleiter, 
insbesondere das System BaFe2As2 dargestellt werden. Danach werden die Grundlagen der 
Elastizitätslehre, das Wachstum dünner Schichten und deren mechanische Eigenschaften 
beleuchtet. Abschließend werden die Möglichkeiten der quantitativen Texturdarstellung 
zusammengefasst. 
 
 
 
2.1  Supraleitung in eisenhaltigen Materialien 
 
Im Folgenden soll eine kurze Zusammenfassung der experimentellen Befunde über 
eisenhaltige Supraleiter vorgestellt werden. Wesentlich ausführlichere Darstellungen finden 
sich in den Übersichtsartikeln [Ish09a, Pag10, Asw10, Joh10, Maz10, Ste11, Wen11, Chu12, 
Kor12]. 
Die Entdeckung der unkonventionellen Supraleitung in Fluor-dotiertem LaFeAsO mit einer 
kritischen Temperatur (TC) von 26 K [Kam08] gilt als Beginn der Erforschung der 
Supraleitung in einer neuen Materialklasse, den sogenannten Eisen-Pniktid-Supraleitern. Es 
gab bereits frühere Entdeckungen von eisenhaltigen Supraleitern mit vergleichsweise 
niedrigem TC, wie z.B. LaFePO [Kam06] (weitere Beispiele sind im Übersichtsartikel von 
Stewart [Ste11] aufgeführt). Jedoch folgten erst der Arbeit von Kamihara et al. [Kam08] 
innerhalb weniger Jahre weitere Entdeckungen in der gleichen Materialklasse. 
 
 
 
Abbildung 2.1: Entdeckungen der Hochtemperatursupraleiter mit Sprungtemperatur TC 
aufgetragen auf der Zeitachse.  
Nach [Hos12], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von Hideo Hosono, Copyright 2012. 
2. Grundlagen 
 
- 6 - 
 
Bereits kurze Zeit später wurde im gleichen Materialsystem (LaFeAsO1-xFx) durch 
Anwendung von Druck ein TC von 43 K erreicht [Tak08] und durch das Ersetzen von Lanthan 
durch andere Metalle der Seltenen Erden wie z.B. in Gd0.8Th0.2FeAsO [Wan08a], 
Sr0.5Sm0.5FeAsF [Wu09] oder Ca0.4Nd0.6FeAsF [Che09a] bis auf 56 K (Einsetzen der 
Supraleitung) erhöht. Eine Ähnlichkeit besteht mit der zügigen Entwicklung der Kuprat-
Supraleiter (Abbildung 2.1), einer früher gefundenen Klasse von Hochtemperatur-
supraleitern, die mit der Entdeckung durch Bednorz und Müller [Bed86] initiiert wurde. Nach 
intensiver Forschung in den letzten Jahren zeichnet es sich jedoch ab, dass in Eisen-Pniktid-
Supraleitern 56 K für TC offenbar eine obere Grenze darstellen. 
Es wurden verschiedene Ausgangsverbindungen von Eisen-Pniktid-Supraleitern gefunden, die 
sich in ihrer Struktur unterscheiden. Unter den wichtigsten Ausgangsverbindungen wird 
zwischen den Typen „11“ (FeSe [Hsu08]), „111“ (z.B. LiFeAs [Pit08]), „122“ (z.B. SrFe2As2 
[Sas08]) und „1111“ (z.B. LaFeAsO [Kam08]) unterschieden (Abbildung 2.2), deren 
angegebene allgemeine Bezeichnungen von der Stöchiometrie abgeleitet sind. Zu den 122-
Verbindungen gehört auch die Verbindung BaFe2As2. Auf diese wird im nächsten Kapitel 
genauer eingegangen. 
 
 
 
Abbildung 2.2: Kristallografische Strukturen von Eisen-Pniktiden, in denen Supraleitung 
auftreten kann. Die Eisen-Ionen sind rot und die Pniktogen/Chalkogen-Anionen gelb 
gezeichnet. 
Nach [Pag10], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von Macmillan Publishers Ltd: 
[Nature Physics], Copyright 2010. 
 
Alle Ausgangsverbindungen der Eisen-Pniktid-Supraleiter besitzen zweidimensionale Eisen-
Pniktid (Fe(Pn)) Schichten, mit Pn als ein Pnitkogen (P, As), oder auch Chalkogen (Se, Te) 
[Pag10]. Abgesehen von der 11-Verbindung werden die Fe(Pn) Schichten von 
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Zwischenschichten getrennt, die aus Alkalimetallen, Erdalkalimetallen, Metallen der Seltenen 
Erden und Sauerstoff/Fluor bestehen. In [Bur12] wurde gezeigt, dass die  Zusammensetzung 
der Zwischenschicht auch molekularer Natur sein kann. Bei Raumtemperatur sind diese 
Verbindungen tetragonal. Die Gitterkonstante c (senkrecht zu den Eisen-Pniktid Ebenen) ist 
dabei zumeist wesentlich größer als die Gitterkonstante a (innerhalb der Eisen-Pniktid 
Ebenen).  
Das Besondere an diesen Materialien sind deren elektronische Eigenschaften. Die 
Phasendiagramme der Eisen-Pniktid-Supraleiter haben Ähnlichkeiten mit denen von anderen 
unkonventionellen Supraleitern, deren Paarungsmechanismus vermutlich nicht durch 
Wechselwirkung von Phononen zustande kommt. Ein Phasendiagramm am Beispiel von 
LaFeAsO1-xFx ist in Abbildung 2.3 gegeben. 
 
 
 
Abbildung 2.3: Elektronisches Phasendiagramm von LaFeAsO1-xFx – der Einfluss der 
Dotierung auf den antiferromagnetischen (AFM) und supraleitenden (SC) Phasenübergang 
aus Messungen mit Myon-Spin Relaxation (µSR), Röntgendiffraktometrie (XRD) und der 
Suszeptibilität χ. TS steht für die Temperatur des strukturellen Phasenüberganges und TN ist 
die Néel-Temperatur. 
Nach [Lue09], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von Macmillan Publishers Ltd: 
[Nature Materials], Copyright 2009. 
 
Phasendiagramme der meisten anderen Ausgangsverbindungen sehen qualitativ ähnlich aus 
und haben folgende Gemeinsamkeiten: ohne oder bei geringer Dotierung (Elektronen- oder 
Lochdotierung) kommt es beim Abkühlen von Raumtemperatur zuerst zu einem strukturellen 
Phasenübergang von einer tetragonalen zu einer orthorhombischen Elementarzelle, und mit 
weiterem Abkühlen stellt sich die antiferromagnetische Ordnung ein, häufig auch mit Spin-
Dichte-Welle bezeichnet, weil die Elektronen, welche die magnetischen Momente tragen, 
nicht ortsfest sind. Ab einer bestimmten Dotierung wird sowohl der strukturelle als auch der 
magnetische Phasenübergang unterdrückt, stattdessen kommt es zur Ausbildung einer 
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supraleitenden Phase. An dem Punkt mit höchster Sprungtemperatur spricht man von 
optimaler Dotierung. 
Der Magnetismus der Ausgangsverbindung stellt eine Gemeinsamkeit mit den Kuprat-
Supraleitern dar, jedoch weisen die Ausgangsverbindungen der Eisen-Pniktid-Supraleiter 
metallisches Verhalten auf, im Gegensatz zu den Isolatoren der Kuprat-Supraleiter. Daher ist 
die Änderung der Ladungsträgerdichte durch Dotierung nicht allein maßgebend für die 
Präsenz von Supraleitung [Maz10]. Tatsächlich lässt sich in vielen Fällen die Supraleitung 
nicht nur durch Dotierung der Ausgangsverbindungen erreichen, sondern auch durch 
isovalentes Dotieren von Eisen (z.B. mit Ruthenium) und von Arsen (z.B. mit Phosphor) oder 
durch Druck- [Ste11] oder Zugbelastung [Eng13a, Eng13b] und den damit einhergehenden 
strukturellen Veränderungen. Das Hauptmerkmal der Eisen-Pniktid-Supraleiter besteht in dem 
Auftreten der Supraleitung genau dann, sobald der Magnetismus (auf welche Art auch immer) 
unterdrückt wird. Einige Ausnahmen bilden z.B. die Verbindungen LaFePO [Kam06] oder 
LiFeAs [Wan08b], in denen bereits ohne Dotierung bei Atmosphärendruck Supraleitung 
auftritt. 
Innerhalb der FeAs-Ebene bilden die Eisenatome ein quadratisches Gitter mit einem typischen 
Abstand von etwa 2,6 Å bis 2,8 Å. In der Mitte der aus Eisenatomen gebildeten quadratischen 
Einheitszelle sitzen die Arsenatome, jeweils alternierend über bzw. unter der Eisenebene. Der 
Abstand zwischen den Arsen- und Eisenebenen HFe-As beträgt typischerweise etwa 1,2 Å bis 
1,6 Å. Ein Eisenatom mit den vier benachbarten Arsenatomen bildet ein FeAs4 Tetraeder, in 
welchem die Winkel α, β und γ in Abbildung 2.4 definiert sind. 
 
 
 
Abbildung 2.4: FeAs Ebene mit den Winkeln α, β und γ zwischen den existierenden As-Fe-As 
Bindungen am Beispiel von BaFe2As2. HFe-As markiert den Abstand zwischen der Arsen- und 
Eisenebene. 
Nach [Wen11], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von Annual Reviews: [Annual Review 
of Condensed Matter Physics], Copyright 2011. 
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In [Lee08] und [Kur09] wird argumentiert, dass diese Winkel zusammen mit dem Abstand 
zwischen Eisen- und Arsenebenen entscheidend für die Supraleitung sind. Empirisch wurde in 
[Lee08] gezeigt, dass TC am höchsten ist, wenn es sich um ein regelmäßiges Tetraeder handelt 
(Abbildung 2.5), d.h. es gilt α = β = 109,47° und γ = 90°, obgleich die zugrunde liegende 
Physik noch nicht vollständig verstanden ist [Wen11]. 
 
 
 
Abbildung 2.5: Kritische Sprungtemperatur TC in Abhängigkeit vom As-Fe-As 
Bindungswinkel α für verschiedene Verbindungen. Die gestrichelte Linie markiert den Winkel 
α = 109,47° für den Fall des regelmäßigen Tetraeders. Die im Originalbild enthaltenen 
Quellenangaben für alle Datenpunkte wurden in der hier gezeigten Abbildung entfernt.   
Nach [Lee08], Abdruck mit freundlicher Genehmigung der Physical Society of Japan: 
[Journal of the Physical Society of Japan], Copyright 2008. 
 
Wenn für verschiedene Verbindungen TC als Funktion von HFe-As dargestellt wird 
(Abbildung 2.6), gibt es nach [Miz10] auch ein Maximum bei einem optimalen HFe-As von 
etwa 1,38 Å. Bezüglich der Daten aus den Abbildungen 2.5 und 2.6 gibt es zwar Ausnahmen, 
wie z.B. FeSe1-xTex [Hor09] mit einem optimalen Bindungswinkel α von ca. 100°, aber 
dennoch lassen diese materialübergreifenden strukturellen Gemeinsamkeiten die Vermutung 
zu, dass die Struktur dieser Verbindungen eine sehr wichtige Rolle für die Supraleitung spielt. 
Eine vollständige Theorie analog der BCS-Theorie [Bar57] für konventionelle Supraleitung  
steht für die Eisen-Pniktid-Supraleiter noch aus. Bis jetzt ist bekannt, dass der 
Paarungsmechanismus der Cooper-Paare unkonventioneller Natur ist (also nicht durch den 
Austausch virtueller Phononen beschrieben werden kann). Es gibt Hinweise darauf, dass 
antiferromagnetische Spin-Fluktuationen dabei eine große Rolle spielen [Chu12]. 
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Abbildung 2.6: Zusammenhang von TC und Abstand zwischen den Arsen- und Eisenebenen 
HFe-As für verschiedene Verbindungen bei unterschiedlichen Drücken (detaillierte 
Erläuterungen in [Miz10]). 
Nach [Miz10], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von IOP Publishing Ltd: 
[Superconductor Science and Technology], Copyright 2010. 
 
 
 
2.2  Supraleitung im System BaFe2As2 
 
Die undotierte Ausgangsverbindung BaFe2As2 (Ba122) (Abbildung 2.4) hat bei 
Raumtemperatur und Atmosphärendruck eine ThCr2Si2-Struktur mit der Raumgruppe 
I4/mmm (Nummer 139 nach [Hah05]). Atomlagen aus Barium trennen die Fe-As-Ebenen. 
Die Gitterkonstanten der tetragonalen Struktur betragen a = b = 3,963 Å und c = 13,017 Å 
[Rot08a]. Beim Abkühlen kommt es bei ca. 142 K zu einem strukturellen Phasenübergang 
und gleichzeitig stellt sich eine antiferromagnetische Ordnung ein [Hua08]. Die 
Gitterkonstanten der neuen orthorhombischen Phase (Raumgruppe: Fmmm) haben die Werte 
a = 5,615 Å, b = 5,574 Å und c = 12,945 Å [Rot08a]. 
Um in dieser Verbindung Supraleitung zu erreichen, bedarf es einer Dotierung (Elektronen-, 
Lochdotierung oder isovalentes Dotieren), einer Druckbelastung oder einer Dehnung (z.B. 
durch Epitaxie). In [Eng13b] sind einige Möglichkeiten ausführlich dargestellt und im 
Folgenden wurden einige Teile davon übernommen und in einigen Fällen erweitert. 
Lochdotierung erfolgt durch das Austauschen von Elementen der Ausgangsverbindung mit 
Elementen niedrigerer Valenz, das in einem Entzug von Ladungsträgern resultiert. Durch das 
partielle Substituieren von Barium durch Kalium wurde in [Rot08b] im System BaFe2As2 
Supraleitung erstmalig gefunden. Das maximale TC von 38 K [Rot08b, Che09b] bei etwa 40% 
Kaliumanteil (≈ Ba0.6Ka0.4Fe2As2) wurde bis heute in dem Ba122 System nicht übertroffen. In 
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der Arbeit von Bukowski et al. [Buk09] wurde in Rubidium-dotierten Ba0.9Rb0.1Fe2As2 
(allerdings mit wenigen Atomprozent Zinn verunreinigt) ebenfalls eine supraleitende Phase 
mit TC von 23 K beobachtet. Wird Barium durch Natrium ersetzt (Ba0.6Na0.4Fe2As2), lässt sich 
nach [Cor10] ein TC = 34 K messen. Versuche der Lochdotierung von Eisen (z.B. mit Chrom 
[Bud09a, Mar11, Eng12], Mangan [An09] oder Molybdän [Sef12]) führten nicht zur 
Ausbildung einer supraleitenden Phase. 
Elektronendotierung erfolgt durch das Austauschen von Elementen der 
Ausgangsverbindung mit Elementen höherer Valenz, womit Ladungsträger hinzugefügt 
werden. Die supraleitende Phase konnte beobachtet werden nach Substitution der Eisenatome 
durch geringe Anteile von Palladium (BaFe1.92Pd0.08As2, TC = 19 K, aus [Ni09]), Rhodium 
(BaFe1.90Rh0.10As2, TC = 24 K, aus [Ni09]), Kobalt (BaFe1.8Co0.2As2, TC = 22 K, aus [Sef08]), 
Nickel (BaFe1.9Ni0.1As2, TC = 20,5 K, aus [Li09]) oder Platin (BaFe1.9Pt0.1As2, TC = 25 K, aus 
[Zhu10, Sah10]). 
Isovalentes Dotieren erfolgt mit dem Austauschen von Elementen der Ausgangsverbindung 
mit Elementen gleicher Valenz, so dass keine zusätzlichen Ladungsträger hinzugefügt 
werden. Die supraleitende Phase konnte nach dem Substituieren von Arsen durch Phosphor 
(BaFe2As1.4P0.6, TC = 30 K, aus [Jia09, Kas10]) und nach dem Substituieren von Eisen durch 
Ruthenium (BaFe1.3Ru0.7As2, TC bis zu 20 K, aus [Sha10, Rul10, Tha10, Kim11, Dha11, 
Eom12]) beobachtet werden. An letzter Stelle werden viele Quellen zitiert, denn die 
quantitativen Resultate aus der Erstuntersuchung von Sharma et al. [Sha10] weichen von 
später durchgeführten Arbeiten deutlich ab. 
Hydrostatischer Druck kann den Magnetismus in Ba122 ebenfalls unterdrücken und zur 
Supraleitung führen. In vergleichsweise guter Übereinstimmung wurde in den Arbeiten 
[Ali09, Col09, Kim09] ein maximales TC von rund 30 K bei etwa 5 GPa gefunden. Davon 
abweichende Daten wurden in [Man09] (Supraleitung schon bei kleinerem Druck) und 
[Yam10] (Supraleitung erst bei noch höherem Druck) veröffentlicht. In [Ste11] wird 
argumentiert, dass die zum Teil großen Unterschiede aufgrund der hohen experimentellen 
Anforderung und unterschiedlicher verwendeter Druckzellen teilweise erklärt werden können. 
Es sollte hervorgehoben werden, dass bei hydrostatischer Druckbelastung die 
Gitterkonstanten sich nicht gleichmäßig ändern, sondern aufgrund unterschiedlicher 
elastischer Konstanten die c-Achse mit zunehmendem Druck einen steileren Abfall hat als die 
a-Achse [Kim09]. Bemerkenswerterweise stellt sich beim Druck mit dem höchsten TC (nach 
[Kim09]) das regelmäßige FeAs4 Tetraeder ein. 
Eine weitere Möglichkeit Supraleitung in Ba122 ohne Dotierung zu erzeugen besteht durch 
das Herstellen epitaktischer Dünnschichten [Eng13a, Eng13b] auf MgAl2O4-Spinell-
Substraten mit einer Pufferschicht aus Eisen. Aufgrund der Gitterfehlpassung zum Substrat 
wächst die Ba122-Dünnschicht mit veränderten Gitterkonstanten auf. Die Gitterfehlpassung 
zum Substrat führt zu einer ebenen Zugbelastung der Ba122-Dünnschicht bzw. einer ebenen 
biaxialen Dehnung von ca. 2,0%. Diese Dünnschichten werden im Rahmen dieser Arbeit 
untersucht und in Kapitel 3 wird deren Herstellung kurz erläutert. Es ist auch möglich, 
Dotierung und Dünnschichtwachstum zu verbinden, wie z.B. in Kobalt-dotierten Ba122 
Dünnschichten [Iid09, Lee10, The10, Kur13] mit bis zu 28 K für TC [Kur13].  
In Abbildung 2.7 werden die experimentellen Phasendiagramme für Ba122 aus einigen 
Versuchen mit unterschiedlicher Dotierung und Druckexperimenten verglichen. Qualitativ 
sind die Phasendiagramme durchaus vergleichbar. 
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Abbildung 2.7: Phasendiagramme des BaFe2As2 Systems. 
 a) Für chemische Dotierung mit Kalium [Rot08c], Kobalt [Ni08], und Phosphor [Jia09]. Die 
gestrichelte Linie markiert den Übergang zwischen tetragonaler (T) und orthorhombischer 
(O) kristallographischer Phase, die mit dem Übergang von Paramagnetismus (PM) zu 
Antiferromagnetismus (AFM) zusammenfällt. 
b) Für Druck mit unterschiedlichen Druckzellen (die nicht alle ideal hydrostatisch sind): 
Diamantstempelzelle [Ali09], Bridgmanstempelzellen [Col09, Ish09b] und kubische 
Stempelzellen [Fuk08, Mat09]. 
Damit die Phasendiagramme für verschiedene Dotierungen und Druckexperimente einfacher 
verglichen werden können, sind die Skalen der Dotierung und des Druckes normiert 
abgebildet, so dass sich die Bereiche der Supraleitung (SC) überlagern. 
Nach [Pag10], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von Macmillan Publishers Ltd: 
[Nature Physics], Copyright 2010. 
 
Sowohl die Elektronen- und Lochdotierung als auch das isovalente Dotieren resultieren 
ebenfalls in strukturellen Veränderungen von Ba122. Die Gitterkonstanten, HFe-As und die 
Winkel des FeAs4 Tetraeder unterscheiden sich in der Regel bei unterschiedlicher Dotierung 
von einander und auch bezüglich hydrostatischer Druckbelastung oder ebener Zugbelastung 
in epitaktischen Dünnschichten. 
2. Grundlagen 
 
- 13 - 
 
 
2.3  Elastizität und verallgemeinertes Hookesches Gesetz 
 
Die ausführlichen Grundlagen der Elastizitätstheorie können in [Sch67] nachgelesen werden, 
im Folgenden werden lediglich einige für diese Arbeit relevante Grundlagen 
zusammengefasst. 
Wirken auf einen Körper von außen Kräfte, so wird er verformt. Wenn nach dem Lösen der 
Kräfte die Verformung komplett zurückgeht, spricht man von einer elastischen Verformung.  
Sei r1 eine Richtung in einem nicht verformten und nicht verdrehten Einkristall. Sobald eine 
elastische Verformung zusammen mit einer kleinen Drehung eintritt, ändert sich diese 
Richtung zu r1´ und die Differenz zwischen r1´ und r1 sei u1 (Abbildung 2.8). Je nach 
Verformungszustand wird ein anderer Vektor r2 um u2 zu r2´ geändert. Wegen der 
Ortsabhängigkeit des Verrückungsvektors lässt sich auch von einem Verrückungsfeld u(r) 
reden. 
 
 
 
Abbildung 2.8: Ortsabhängiger Verrückungsvektor u. 
 
Entwickelt man das Verrückungsfeld in einer kleinen Umgebung eines Punktes r0, so lässt 
sich mit den Koordinatenachsen xi schreiben: 
 = + 	 	 	 +		 	 	 +		 	 	    (2.1) 
 
Mit der Definition 
 		 = + +        (2.2) 
 
und ei als Einheitsvektoren ergeben sich aus (2.1) die neun Komponenten des 
Verrückungstensors Â: 
 
=   bzw.  ≡  i, j = 1, 2, 3   (2.3) 
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Wobei dann gilt: 
 ´ = + = + = +        (2.4) 
 
Der Verrückungstensor Â setzt sich gemäß (2.5a) und (2.5b) aus einem symmetrischen Anteil 
Ê und einem antisymmetrischen Anteil Ô zusammen. 
 =	 +  bzw.  = +      (2.5a) 
=	 −  bzw. = −      (2.5b) 
 
Der antisymmetrische Anteil beschreibt die Drehung eines starren Körpers, während der 
symmetrische Anteil, auch als Verzerrungstensor bezeichnet, die Verformung darstellt. 
Damit es zu einer Verformung eines Kristalls kommt, müssen auf diesen äußere Kräfte 
wirken. Weil diese Kräfte proportional zu dessen Oberfläche sind, ist es sinnvoll von 
Spannungen zu reden. Es wird zwischen Normal- und Schubspannungen unterschieden, 
indem diese Spannungen in ihre Komponenten, die senkrecht bzw. parallel zur Oberfläche 
stehen, zerlegt werden. Mit σij werden Spannungskomponenten bezeichnet, die bezogen auf 
die Flächennormale des deformierten Kristalls in xi-Richtung einen Anteil in xj-Richtung 
haben. Daher wird von Normalspannungen gesprochen, wenn i = j gilt, und von 
Schubspannungen für den Fall i ≠ j. Die Spannungskomponenten σij bilden einen 
symmetrischen Tensor zweiter Stufe σ und der Zusammenhang zum Verzerrungstensor Ê 
wird durch einen Tensor vierter Stufe vermittelt: 
 = ∑  i, j, k, l  = 1, 2, 3      (2.6) 
 
Sowohl der Spannungstensor als auch der Verzerrungstensor haben als symmetrische 
Matrizen (es gilt εij = εji und σij = σji) jeweils sechs unabhängige Komponenten. Daraus folgt, 
dass es nur 21 verschiedene Komponenten cijkl gibt und deshalb wird häufig die Voigt 
Notation verwendet, in welcher die Komponenten von σ und Ê in Spaltenvektoren 
geschrieben werden: 
 = ,   = ,   = ,   = ,   = ,   =    (2.7a) = ,   = ,   = ,   = ,   = ,   =    (2.7b) 
 
Nach dem gleichen Muster werden die beiden Indexpaare in cijkl ersetzt, so wird zum Beispiel 
c1113 zu c15 und es gilt: 
 = ∑   i, j = 1, 2, 3       (2.8) 
 
Die Komponenten cij, die den symmetrischen Steifigkeitstensor Ĉ bilden, werden als 
elastische Konstanten bezeichnet und sind vom Material abhängig. Mit zunehmender 
Kristallsymmetrie verringert sich die Anzahl der unabhängigen Komponenten von Ĉ. Für das 
tetragonale System der Kristallklasse 4/mmm (darunter Ba122 bei Raumtemperatur) sind es 
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sechs unabhängige Komponenten c11 = c22, c33, c12, c13 = c23, c44 = c55 und c66 wobei der 
Steifigkeitstensor folgende Form annimmt: 
 
=	       (2.9) 
 
Die leer gelassenen Stellen in (2.9) entfallen. Für Ba122 sind die elastischen Konstanten bei 
Raumtemperatur bisher nicht bekannt, allerdings gibt es Resultate für die orthorhombische 
Phase von Ba122 [Tom13], mit weiteren unabhängigen Komponenten im Steifigkeitstensor. 
In [Aft10] wurden die Konstanten theoretisch für RbFe2As2 und in [Iva09] für SrFe2As2 
berechnet. Weil bereits in diesen beiden Quellen die quantitativen Unterschiede sehr groß 
sind, ist eine Abschätzung für Ba122 mit Hilfe dieser nicht geeignet. 
Für ein kubisches Gitter (MgAl2O4-Spinell und Eisen) hat der Steifigkeitstensor dieselbe 
Form wie in (2.9), vereinfacht sich aber durch c11 = c22 = c33, c12 = c13 = c23 und c44 = c55 = c66 
noch mehr, so dass dann nur drei unabhängige Komponenten existieren. In Tabelle 2.1 sind 
die elastischen Konstanten, die später gebraucht werden, für Spinell, Silizium und Eisen 
angegeben. 
Wenn nicht anders erwähnt, wird in dieser Arbeit stets von elastischer Verformung 
ausgegangen und auch davon, dass die Verformung linear mit der Spannung anwächst 
(Hookesches Gesetz). 
 
Tabelle 2.1: Elastische Konstanten für MgAl2O4-Spinell (aus [Ask93]), Silizium und Eisen 
(aus [Sch67]). 
 
Elastische Konstante MgAl2O4-Spinell Eisen Silizium 
c11 in GPa 286,3 233,1 165,7 
c12 in GPa 157,2 135,4 63,9 
c44 in GPa 153,5 117,8 79,6 
 
 
 
2.4  Wachstum epitaktischer Dünnschichten 
 
Im Folgenden werden die wesentlichen Prozesse beschrieben, die beim Wachstum dünner 
Schichten eine Rolle spielen. Unter Anderen wurden gute Zusammenfassungen in [Koc94, 
Hüh01, Pah11, Eng13b]  angefertigt. 
Für das Abscheiden von Atomen oder Molekülen aus einer gasförmigen Phase spielen 
mehrere Prozesse eine Rolle, die hier kurz beleuchtet werden sollen. Durch die Adsorption 
kann ein Teilchen an der Substratoberfläche gebunden werden. Danach besteht die 
Möglichkeit eines zufälligen Platzwechsels auf der Oberfläche, der Diffusion. Die Diffusion 
2. Grundlagen 
 
- 16 - 
 
skaliert mit einem Boltzmann-Faktor, wird also bei höheren Temperaturen begünstigt. In 
einem System mit mehreren übereinander wachsenden dünnen Schichten (Multilagen) sollte 
die Temperatur in der Regel so eingestellt werden, dass die Diffusion zwischen benachbarten 
Schichten vermieden wird, aber andererseits ein epitaktisches Wachsen noch ermöglicht wird. 
Während der Diffusion kann es auch zur Desorption kommen, bei welcher das Teilchen die 
Oberfläche wieder verlässt. Die Adsorption an Defektstellten, wie atomaren Stufen, Kinken 
oder Versetzungen des Substrates oder einer bereits gewachsenen Dünnschicht führt bei 
attraktiver Wechselwirkung zu einer festeren Bindung. Es wird von Keimbildung gesprochen, 
wenn sich mehrere Teilchen auf dem Substrat zu einer Insel verbinden. Die in dieser Arbeit 
untersuchten Dünnschichten bestehen aus unterschiedlichem Material, daher wird im 
Folgenden von heterogener Keimbildung gesprochen. 
 
 
 
Abbildung 2.9: Skizzierte Oberflächenspannungen bei heterogener Keimbildung.  
 
Die Oberflächenspannungen zwischen Keim, Substrat und Gasphase sind für die Art des 
Wachstums von entscheidender Bedeutung. In Abbildung 2.9 ist der Sachverhalt skizziert.   
Die Oberflächenspannung zwischen Keim und Gasphase wird mit γKG, zwischen Substrat und 
Gasphase mit γGS, und zwischen Keim und Substrat mit γKS bezeichnet. Der sphärische Keim 
hat einen Kontaktwinkel Θ zum Substrat. Unter Gleichgewichtsbedingung gilt für die 
Oberflächenspannungen: 
 = + cos	 ∙         (2.10) 
 
Je nach Größe der Oberflächenspannungen kann man zwischen drei verschiedenen 
Wachstumsmechanismen (Abbildung 2.10) der Keime bis zur Koaleszenz mit anderen 
Keimen unterscheiden [Koc94, Hüh01].  
 
 
 
Abbildung 2.10: Wachstumsmechanismen: a) Inselwachstum, b) gemischtes Wachstum und c) 
Lagenwachstum. 
Nach [Pah11], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von Patrick Pahlke, Copyright 2011. 
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Ist die Wechselwirkung zwischen Substrat und den Adsorbatteilchen kleiner als zwischen den 
Adsorbatteilchen untereinander (γGS < γKS + γKG), so wird zu Beginn das Wachstum von Inseln 
bevorzugt (Volmer-Weber-Wachstum). Im Gegensatz dazu kommt es zu Lagenwachstum 
(Frank-van der Merwe-Wachstum), wenn die Affinität zwischen Adsorbatteilchen und 
Substrat gleich oder größer ist, als zwischen den Adsorbatteilchen untereinander 
(γGS ≥ γKS + γKG). In diesem Fall ist es energetisch günstiger, atomare Monolagen 
abzuschließen, bevor neue angefangen werden. Während des gemischten Wachstums 
(Stranski-Krastanov-Wachstum) kommt es nach anfänglichem Lagenwachstum zu 
Inselwachstum aufgrund von Verspannungen, die das Kräftegleichgewicht verändern. In der 
Realität ist die Anwendung dieser Modelle nicht einfach, denn diese setzen die Kenntnis der 
Oberflächenspannungen und eine homogene Substratoberfläche voraus. Des Weiteren erfolgt 
das Wachstum zumeist nicht im thermodynamischen Gleichgewicht, sondern wird durch 
kinetische Parameter beeinflusst [Koc94].  
Für das Wachstum ist auch die Orientierungsbeziehung und Kohärenz der Kristallstruktur 
zwischen Substrat und dünner Schicht wichtig. Beim heteroepitaktischen Wachstum 
unterscheiden sich Dünnschicht und Substrat in ihrer chemischen Zusammensetzung, 
während die Dünnschicht beim Wachstum die Gitterkonstante des Substrates in der 
Substratebene übernimmt. Wenn sich die Gitterkonstante entlang einer Richtung innerhalb der 
Substratebene von Substrat (aS) von der Gitterkonstante des nicht verspannten 
Dünnschichtmaterials entlang derselben Richtung (aD) unterscheiden, dann kann die daraus 
resultierende Gitterfehlanpassung εM  nach (2.11) berechnet werden: 
 =           (2.11) 
 
Weil in der Praxis das Substrat makroskopisch dick ist und deswegen unbiegsam, wird die 
Dünnschicht nach dem Wachstum weniger Monolagen elastisch verspannt. Dabei wird 
zwischen Druckspannungen (εM < 0) und Zugspannungen (εM > 0) unterschieden. Wenn 
Substratmaterial und Dünnschicht aus dem gleichen Material bestehen und εM = 0 gilt, spricht 
man von Homoepitaxie. 
Im Falle der Heteroepitaxie sollte außerdem beachtet werden, dass der Gittermisfit aufgrund 
unterschiedlicher Wärmeausdehnungskoeffizienten im Allgemeinen von der Temperatur 
abhängt. 
Eine mit der Verspannung resultierende Dehnung der Dünnschicht hat zur Folge, dass in der 
abgeschiedenen Dünnschicht zusätzliche Verzerrungsenergie aufgebracht wird, die 
proportional zum biaxialen Elastizitätsmodul M, der Höhe der Dünnschicht h und dem 
Quadrat des Gittermisfits ist. Diese Energie kann unter bestimmten Voraussetzungen durch 
den Einbau von Misfit-Versetzungen mit Burgers-Vektor b und dem Abstand zwischen 
benachbarten Versetzungen S reduziert werden, denn dann wird der Gittermisfit entsprechend 
auf εM – b/S verringert. Andererseits muss Energie für die Existenz von Versetzungen 
aufgebracht werden. Die Addition beider Energieterme liefert die gesamte Energiebilanz für 
dieses System [Nix89]: 
 = ℎ − +        (2.12) 
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Mit µ als Schubmodul des Substrates und der Dünnschicht (in dieser Gleichung vereinfachend 
als gleich angenommen), ν die Poissonzahl der Dünnschicht und β als eine numerische 
Konstante von der Größenordnung eins. Demnach ist der linke Term, der durch die biaxiale 
Dehnung der Dünnschicht zustande kommt, proportional zu h, während der rechte Term, der 
aus dem Einbau von Versetzungen resultiert, lediglich proportional zum Logarithmus der 
Schichthöhe h ist. Deswegen führt der Einbau von Misfit-Versetzungen erst ab einer 
kritischen Schichthöhe hC zu einer Verringerung der Gesamtenergie des Systems. Die 
Bestimmungsgleichung für die kritische Schichthöhe hC wird erhalten, indem Gleichung 
(2.12) nach (1/S) minimiert wird und der Spezialfall b/S = 0 eingesetzt wird: 
 ℎ =         (2.13) 
 
Sobald die Dünnschicht die Höhe hC überschreitet, sind Misfit-Versetzungen energetisch 
begünstigt. Das bedeutet jedoch nicht, dass dann sofort Versetzungen entstehen. Vielmehr ist 
das Auftreten von Misfit-Versetzungen vom Erzeugungsmechanismus abhängig. Das kann 
dazu führen, dass die Misfit-Versetzungen in Dünnschichten erst ab wesentlich größeren 
Schichthöhen als hC auftauchen [Nix89]. 
 
 
 
2.5  Beschreibung der Kristallorientierung 
 
2.5.1  Texturbegriff und Mosaizität  
 
Bezogen auf ein ortsfestes Probenkoordinatensystem haben die einzelnen Kristallite in einem 
polykristallinen Aggregat eine jeweils spezifische Orientierung. Die Verteilung dieser 
Orientierungen wird durch die Textur beschrieben. Bei regelloser Textur sind diese 
Orientierungen rein zufällig verteilt. In der Regel ist die Textur bei polykristallinen 
Werkstoffen von großem Interesse, denn alle anisotropen physikalischen Eigenschaften 
werden durch die Textur beeinflusst. 
Reale Dünnschichten und Einkristalle können von idealen Einkristallen, die eine perfekte 
dreidimensionale Translationssymmetrie aufweisen, abweichen. Die Mosaizität kann dabei 
einen Zustand beschreiben, in dem einzelne kleine Bereiche des Einkristalls gegeneinander 
geringfügig missorientiert sind. Es ist deshalb notwendig die Methoden der quantitativen 
Darstellung der Kristallorientierung zu betrachten.  
 
 
 
2.5.2  Möglichkeiten der Orientierungsdarstellung 
 
Im Folgenden werden die in dieser Arbeit verwendeten Darstellungsmöglichkeiten der 
kristallographischen Orientierung erläutert. Ausführliche Abhandlungen dieser Grundlagen 
finden sich z.B. in [Bun86, Mor89, Eng10, Mor10]. 
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Eine Möglichkeit der Orientierungsbeschreibung ist die (hkl)[uvw]-Notation, in welcher die 
Millerschen Indizes (hkl) und [uvw] fest definierte Netzebenen und Kristallrichtungen 
angeben, die sich mit ausgezeichneten Ebenen und Richtungen des Probenkoordinaten-
systems decken. Eine ebenfalls anschauliche Darstellung ermöglichen Polfiguren, die durch 
stereographische Projektionen bestimmter Netzebenennormalen {hkl} gebildet werden. Die 
Achsen der Polfiguren repräsentieren dabei ausgezeichnete Probenrichtungen. Je nach Textur 
werden in polykristallinen Proben bestimmte Stellen der entsprechenden Polfigur dichter 
belegt als andere. Bei einem Einkristall werden nur bestimmte Punkte von null verschiedene 
Intensität aufweisen. Ein besonderer Vorteil der (hkl)[uvw]-Notation und der 
Polfigurdarstellung liegt in ihrer Einfachheit und Anschaulichkeit. Weil jedoch die 
(hkl)[uvw]-Notation typischerweise für niedrige Indizes verwendet wird und die Genauigkeit 
der Polfiguren durch das zugrundeliegende Raster eingeschränkt ist, sind diese Darstellungen 
nicht so gut geeignet, um sehr kleine Orientierungsunterschiede zwischen verschiedenen 
Kristalliten zu beschreiben. Letzteres ist durch Eulerwinkel und Quaternionen möglich. 
Die drei Eulerwinkel beschreiben quantitativ die Transformation des 
Kristallkoordinatensystems relativ zum Probenkoordinatensystem (Abbildung 2.11). 
 
 
 
Abbildung 2.11: Skizze der Drehung um die drei Eulerwinkel φ1 (grün), Ф (rot) und φ2 (lila) 
nach [Bun86]. 
 
Vor der Transformation liegen die Koordinatensysteme von Probe und Kristall übereinander. 
Nach der Bunge-Notation [Bun86] erfolgt die erste Drehung des Kristallkoordinatensystems 
um die Z-Achse (φ1). Danach wird um die bereits transformierte X‘-Achse gedreht (Ф). Die 
letzte Drehung erfolgt um die transformierte Z‘-Achse (φ2). Diese Transformation lässt sich 
als Drehmatrix Ĝ zusammenfassen [Eng10]: 
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= 	 	 0− 	 	 00 0 1 ∙
1 0 00 	 	0 − 	 	 ∙
	 sin 0−sin 	 00 0 1  (2.14a) 
 
Nach der Matrixmultiplikation ergibt sich für Ĝ folgender Ausdruck: 
 
= cos 	 − sin sin cos sin cos + cos sin cos sin sin− cos 	 − sin cos cos − sin 	 + cos cos cos sinsin sin − cos sin cos  (2.14b) 
 
Ist Ĝ bekannt, kann eine Kristallrichtung r, die in Probenrichtung p zeigt, nach (2.15) 
bestimmt werden: 
 =           (2.15) 
 
Die Missorientierungsmatrix Û zwischen zwei Orientierungen Ĝ1 und Ĝ2 berechnet sich nach: 
 =           (2.16) 
 
Der Drehwinkel der Matrix Û (Missorientierungswinkel ω) beträgt: 
 = arccos	         (2.17) 
 
Hierbei muss beachtet werden, dass es je nach Kristallsymmetrie mehrere physikalisch 
ununterscheidbare Möglichkeiten für die Orientierung Ĝ1 gibt. In (2.16) bzw. (2.17) muss 
dann diejenige gewählt werden, mit der sich der kleinstmögliche Winkel ω ergibt.  
Eine weitere Möglichkeit der quantitativen Orientierungsdarstellung bilden die Quaternionen. 
Ein Quaternion q = (q0, q1, q2, q3) wird durch vier Komponenten bestimmt [Mor89]. Die 
Verknüpfung zu den Eulerwinkeln kann ausgedrückt werden durch: 
 = ,  = ,  = , 	 =       (2.18) 
 
Mit Hilfe der Quaternionen kann der Zusammenhang zwischen dem Drehwinkel ω und der 
Drehachse n = (n1, n2, n3) ausgedrückt werden durch (2.19) [Mel10]: 
 = , , ,       (2.19) 
 
Ein großer Vorteil der Quaternion-Notation liegt in der einfachen Berechnung der mittleren 
Orientierung aus den Orientierungen Ĝ1, Ĝ2, … Ĝk. Dazu muss lediglich der arithmetische 
Durchschnitt der entsprechenden Quaternionen (2.20) gebildet werden [Mel10]. Im Gegensatz 
dazu ist eine arithmetische Mittelwertbildung über die Eulerwinkel nicht richtig. 
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= ∑∑           (2.20) 
 
Für die Rücktransformation zur Matrixdarstellung können die Elemente von Ĝ mit den 
Komponenten eines Quaternion ausgedrückt werden [Mor89]: 
 = − 	 + 2 + 2  ,     (2.21a) 
 
mit δij als das Kronecker-Delta und εijk als das Levi-Civita-Symbol. Daraus ergibt sich für die 
Matrixdarstellung Ĝ: 
 
= + − − 2 + 2 −2 − − + − 2 +2 + 2 − − − +   (2.21b) 
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3.  Probenmaterial 
 
Alle in dieser Arbeit untersuchten Dünnschichten wurden durch gepulste Laserabscheidung 
(pulsed laser deposition – PLD) hergestellt [Eng13b]. Mit diesem Verfahren lässt sich ein 
abzuscheidender Werkstoff (im Folgenden als Targetmaterial bezeichnet) stöchiometrisch auf 
ein Substrat übertragen. PLD wird unter Ultrahochvakuum-Bedingungen (p ≤ 10-8 mbar) 
durchgeführt. Innerhalb der Depositionskammer trifft ein hochenergetischer gepulster KrF-
Excimer-Laserstrahl mit einer Wellenlänge von 248 nm auf das Targetmaterial. Vor der 
Depositionskammer wird der Laserstrahl durch eine Sammellinse fokussiert, jedoch befindet 
sich das Targetmaterial kurz hinter dem Fokus. Sobald der Laserstrahl auf das Targetmaterial 
trifft, werden die ersten ca. 100 nm des Targetmaterials innerhalb von Nanosekunden weit 
über den Schmelzpunkt erhitzt. Die so gebildete Plasmakeule breitet sich in der 
Depositionskammer aus und trifft auf das Substrat, auf dessen Oberfläche das Material 
deponiert wird. Das Substrat ist auf einem beheizbaren Substrathalter montiert. Zwecks 
isotroper und gleichmäßiger Schichtherstellung während der Abscheidung wird das 
Targetmaterial um die Oberflächennormale rotiert und gewobbelt. Es kann vorkommen, dass 
auch größere Partikel (bis zu einigen µm) aus dem Targetmaterial herausgelöst werden und 
auf dem Substrat als sogenannte Droplets haften bleiben. Durch verschieben der Target- und 
Substratoberfläche gegeneinander wurde versucht die Dichte dieser Partikel auf der 
Dünnschicht zu verringern. 
Für alle hergestellten Ba122-Dünnschichten wurden MgAl2O4-Spinell (im Weiteren nur als 
Spinell bezeichnet) Einkristalle als Substrat verwendet, mit der [001]-Richtung als Substrat-
oberflächennormale. Als Targetmaterial diente reines Eisen und aus den Einzelelementen 
gesintertes Ba122 [Kur13]. Der Versuch Ba122 direkt auf Spinell zu deponieren resultierte in 
einer Faser-Textur des Ba122 [Eng13b], d.h. die c-Achse ist parallel zur Substratnormalen 
ausgerichtet, die a- und b-Achsen der Ba122-Kristallite sind jedoch zufällig in der 
Substratebene verteilt. Epitaktisches Wachstum einkristalliner Ba122-Schichten gelang mit 
dem Abscheiden von Pufferschichten aus Eisen zwischen Substrat und Ba122-Schicht. Dabei 
liegt die [001]-Richtung von Eisen parallel zur Spinell-Substratnormalen und entlang der 
Spinell [100]-Richtung ist die Eisen [110]-Richtung ausgerichtet. Wie schon von Thersleff et 
al. [The10] unter Anderem mit hochauflösender Transmissionselektronenmikroskopie belegt 
wurde, kann dann auf dem Eisengitter das quadratische Eisen-Untergitter von Ba122 
aufwachsen, so dass zuletzt die Ba122 [001]-Richtung mit der Spinell [001]-Richtung und die 
Ba122 [100]-Richtung mit der Spinell [100]-Richtung zusammenfällt. Diese 
Orientierungszusammenhänge sind in Abbildung 3.1 skizziert. 
Bei dem PLD-Prozess wurde zuerst das Substrat auf 800°C erhitzt und anschließend die 
Eisenschicht bei Raumtemperatur deponiert. Weil dieser Prozess durch das Volmer-Weber-
Wachstum gekennzeichnet ist, wurde die Eisenschicht durch 30-minütiges Heizen des 
Substrates bei 690°C geglättet und dann bei gleicher Temperatur die Ba122-Schicht 
deponiert. Die Höhe der Eisenpufferschicht beträgt in der Regel ca. 25 nm bis 30 nm, 
während die Höhe der Ba122-Schichten zwischen 10 nm und 60 nm liegt. Diese Proben 
werden mit A10, A15, A25 und A60 entsprechend der Höhe der Ba122-Schicht bezeichnet. 
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Eine zusätzliche Probe mit einer dünneren Eisenschicht wird mit B15 bezeichnet. Außerdem 
wurden drei Proben Fe20, Fe25 und Fe30 lediglich mit einer Eisenschicht (ohne Ba122) 
hergestellt. Im Gegensatz zu den Proben Fe20 und Fe30 wurde die Probe Fe25 nicht durch 
30-minütiges Heizen des Substrates bei 690°C geglättet. 
Die Proben Fe20 und Fe30 hat M. Langer und alle anderen Dünnschichten J. Engelmann 
hergestellt. 
Bei Raumtemperatur beträgt die Gitterkonstante von MgAl2O4-Spinell 8,084 Å [Pet91, 
Red99], von Eisen 2,866 Å [Sch67] und von Ba122 entlang der [100]-Richtung 3,963 Å 
[Rot08a]. Setzt man eine vom Spinell-Substrat ausgehende Epitaxie voraus, so wird in der 
Substratebene die Eisenschicht um etwa 0,3% gestaucht und die Ba122-Schicht um etwa 
2,0% gedehnt, wenn keine Relaxationsmechanismen vorliegen. 
Eine mit Kobalt dotierte Ba(Fe1-xCox)2As2 Multilagen-Dünnschicht (mit x = 0,06) wurde im 
Transmissionselektronenmikroskop für Referenzzwecke untersucht. Diese Probe (als C60 
bezeichnet) unterscheidet sich von den restlichen Dünnschichten durch eine zusätzlich 
eingebrachte sehr dünne Eisenschicht (ca. 5 nm) innerhalb der Co-dotierten Ba122-Schicht 
(Abbildung 3.1 b). Messungen von Ni et al. [Ni08] zeigen, dass die Dotierung mit Kobalt die 
Gitterkonstante c der Ba122 Elementarzelle deutlich verkleinert, während die Gitterkonstante 
a mit ∆a/a0 ≈ 0,0005 (bei x ≈ 0,06) nahezu unverändert bleibt. Somit wird in der Ba122-
Schicht der Probe C60 für die Gitterkonstanten in der Substratebene annähernd der gleiche 
Dehnungszustand erwartet wie in den anderen Ba122-Dünnschichten. 
 
              
 
Abbildung 3.1: Skizzierter Aufbau der Dünnschichtsysteme a) Spinell-Fe-Ba122 (Proben A15, 
A25 und A60) und b) Spinell-Fe-Ba122-Fe-Ba122 (Probe C60). 
 
In den folgenden Kapiteln gilt stets folgende Konvention: für Spinell, Eisen und Ba122 ist die 
[001]-Richtung gleich der c-Achse. Für Spinell und Ba122 ist die [100]-Richtung  gleich der 
a- und die [010]-Richtung gleich der b-Achse. Das Unterscheiden zwischen a- und b-Achse 
ist sinnvoll und notwendig, wenn Dehnungen entlang dieser nicht gleichmäßig sind und somit 
keine strikt kubische bzw. tetragonale Kristallsymmetrie vorliegt. 
Für einige Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop wurde außerdem ein Ba122-
Einkristall (Probenbezeichnung: Ba122-EK) verwendet, den S. Aswartham mit dem 
Schmelzfluss-Verfahren hergestellt hat [Asw11]. Der untersuchte Einkristall ist etwa 4 mm 
groß entlang der größten Ausdehnung (Abbildung 4.6). Um im Rasterelektronenmikroskop 
eine c-Achsen orientierte Oberfläche zu untersuchen, wurde der Einkristall mit Hilfe von 
Klebestreifen gespalten. 
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4.  Untersuchungsmethoden 
 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Schwerpunkt auf die Messung von lokalen Änderungen 
der Gitterkonstanten gelegt. Anspruchsvolle Messungen der Gitterkonstanten können mit 
hochauflösender Röntgendiffraktometrie mit einer absoluten Genauigkeit ∆a/a durchgeführt 
werden, die deutlich besser als 10-4 ist [Her00, Sch11]. Im Vergleich dazu sind die Methoden 
in der Transmissions- und Rasterelektronenmikroskopie weniger genau. Sie sind in einigen 
Fällen außerdem nur Relativverfahren, d.h. eine Kalibrierung mit einem bereits präzise 
vermessenen Kristall (z.B. Silizium) ist nicht immer unproblematisch. Jedoch liegt die 
Ortsauflösung von Elektronmikroskopen in der Größenordnung von 100 nm oder weniger, so 
dass auch kleine Bereiche der Ba122 Dünnschichten vermessen werden können. 
In diesem Abschnitt werden einige ausgewählte Grundlagen der Transmissions- und Raster-
elektronenmikroskopie näher betrachtet, insbesondere werden die Möglichkeiten der 
Dehnungsmessungen durch Elektronenbeugung erläutert. 
 
 
 
4.1  Transmissionselektronenmikroskopie  
 
Das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) ist ein modernes und sehr leistungsfähiges 
Werkzeug bei mikrostrukturellen Untersuchungen und Defektanalyse [Wil09]. Aufgrund der 
kleinen Wellenlänge von hochenergetischen Elektronen (typisch: einige 100 kV) können 
theoretisch Strukturen aufgelöst werden, die im Bereich von einigen Pikometern  liegen. Die 
Möglichkeiten der Nutzung sind extrem vielfältig und werden ständig weiterentwickelt. 
In dieser Arbeit wurde ein FEI Tecnai T20 TEM mit einer LaB6 Elektronenquelle und 200 kV 
Beschleunigungsspannung verwendet. Neben der gewöhnlichen Hellfeldabbildung und der 
Beugung wurde insbesondere die Beugung mit konvergentem Elektronenstrahl (convergent 
beam electron diffraction – CBED) betrieben. Im Folgenden wird zunächst auf die 
Probenpräparation, dann auf CBED und zuletzt auf die Bildsimulation für CBED etwas näher 
eingegangen. 
 
 
 
4.1.1  Probenpräparation  
 
Damit die Elektronen die Probe passieren können, ist es notwendig, gedünnte Proben 
herzustellen. Dazu wurden aus den Dünnschichten dünne TEM-Lamellen mit einem 
fokussierten Ionenstrahl (focused ion beam – FIB) herausgeschnitten. Diese 
Präparationsarbeit wurde von J. Scheiter mit einem FEI Heilios 600i FIB/Rasterelektronen-
mikroskop durchgeführt. Vor dem FIB-Schneiden wurde eine Oberflächenschutzschicht aus 
Platin aufgebracht. Um Schädigungen der Lamelle möglichst gering zu halten, wurden im 
letzten Präparationsschritt mit 3 kV Beschleunigungsspannung der Gallium-Ionen gearbeitet. 
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Abbildung 4.1: Aufnahme einer TEM-Lamelle im Rasterelektronenmikroskop. Die gelben 
Pfeile zeigen auf die dicken, die blauen Pfeile auf die dünnen Lamellenfenster. 
 
Abbildung 4.1 zeigt die Aufnahme einer TEM-Lamelle in einem Rasterelektronenmikroskop. 
Für Hellfeldabbildung ist die Transmissionsrichtung stets die Spinell [010]-Richtung. 
Im Weiteren wird die Abmessung der TEM-Lamelle in Transmissionsrichtung stets mit dem 
Begriff „Dicke“ beschrieben, womit eine klare Trennung von der „Höhe“ einer Dünnschicht 
(Abmessung entlang der Substratnormalen) erfolgen soll. 
Pro TEM-Lamelle wurden vier jeweils etwa 3 µm lange Fenster hergestellt. Jedes dieser 
Fenster ist unterschiedlich dick. Dünne Lamellenbereiche (≤ 100 nm, blaue Pfeile in 
Abbildung 4.1) wurden für Abbildungszwecke und Mikrobeugung, während dicke 
Lamellenbereiche (350 nm bis 500 nm, gelbe Pfeile) für CBED verwendet wurden. 
 
 
 
4.1.2  Beugung mit konvergentem Elektronenstrahl  
 
CBED ist eine Methode im TEM, die es unter anderem ermöglicht, sehr kleine 
Veränderungen der Gitterkonstanten zu messen [Spe92, Mor02]. Im Gegensatz zur 
(annähernd) parallelen Elektronbeleuchtung, die z.B. bei gewöhnlicher Beugung verwendet 
wird, wird bei CBED der Elektronenstrahl auf die Probe fokussiert. Das zu untersuchende 
Probenvolumen beschränkt sich entlang der Transmissionsrichtung auf die Lamellendicke, 
und senkrecht dazu auf wenige Nanometer. 
Während bei paralleler Beleuchtung eines ausgewählten kristallinen Probenbereiches 
(selected area diffraction – SAD) in der Beugungsebene einzelne Punkte erscheinen, existiert 
bei CBED eine Verteilung der k-Vektoren innerhalb des Öffnungskegels des einfallenden 
Elektronenstrahls, so dass in der Beugungsebene Scheibchen entstehen. Der Durchmesser der 
Scheibchen wird mit zunehmendem Konvergenzwinkel 2αCBED größer. Nach Abbildung 4.2 
wird die Fallunterscheidung zwischen kleinem 2αCBED (Kossel-Möllenstedt-Pattern, Abbil-
dung 4.2 a und c) und großem 2αCBED (Kossel-Pattern, Abbildung 4.2 b und d) getroffen. Im 
Gegensatz zu Kossel-Pattern gibt es in Kossel-Möllenstedt-Pattern keine Überlappung 
zwischen verschiedenen Reflexen. Manchmal wird bei großen 2αCBED und geringfügiger 
Defokussierung des Primärelektronenstrahls auch von LACBED (large angle convergent 
beam electron diffraction) gesprochen [Mor02]. Bei der Auswahl kleiner 2αCBED spricht man   
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Abbildung 4.2: Skizzierter Strahlenverlauf bei CBED mit a) kleinem und c) großem 
Konvergenzwinkel aCBED. In c) ist die Aufnahme eines Kossel-Möllenstedt-Patterns und in d) 
eines Kossel-Patterns abgebildet. 
 
auch von Mikrobeugung. Im Vergleich zur Skizze in Abbildung 4.2 sind die tatsächlichen 
Konvergenzwinkel in allen Fällen sehr klein, typischerweise geringer als 1°. 
Im Kossel-Pattern in Abbildung 4.2 d lassen sich im hellen (000)-Reflex (dem Scheibchen, 
das durch den ungebeugten Primärelektronenstrahl entsteht) dunkle Linien erkennen. Deren 
Herkunft lässt sich mit Abbildung 4.3 vereinfacht erklären. Liegt innerhalb der konvergenten 
Beleuchtung eine Netzebenenschar hkl in Bragg-Lage, so kommt es an diesen Netzebenen zur 
Beugung und im entsprechenden hkl-Reflex gibt es eine helle Linie. 
 
 
 
Abbildung 4.3: Vereinfachte Skizze zur Entstehung von dunklen Linien im ungebeugten 
Scheibchen.  
4. Untersuchungsmethoden 
 
- 27 - 
 
Andererseits fehlt diese gebeugte Intensität im (000)-Reflex, so dass dort eine dunkle Linie zu 
sehen ist. Genau genommen handelt es sich jedoch nicht um geometrische Linien, sondern 
diese Linien haben einen jeweils bestimmten Intensitätsverlauf senkrecht zur Linienrichtung, 
im Folgenden soll dieser Sachverhalt näher betrachtet werden. 
Für parallele Beleuchtung oder für sehr kleine Konvergenzwinkel ist es nach der Ewald-
Konstruktion (Abbildung 4.4) in einem makroskopischen Einkristall sehr unwahrscheinlich, 
dass Reflexe überhaupt angeregt werden. Weil jedoch die Abmessung der TEM-Lamelle in 
Transmissionsrichtung sehr klein ist, kann man in der Ewald-Konstruktion nicht mehr von 
diskreten Punkten im reziproken Raum ausgehen, sondern von Stäbchen, die parallel zur 
Oberflächennormale der TEM-Lamelle liegen und die nicht exakt mit der Richtung des 
einfallenden Elektronenstrahls übereinstimmen muss. 
 
 
 
Abbildung 4.4: Ewald-Konstruktion im TEM. Weil die Wellenlänge der Elektronen viel 
kleiner ist als typische Gitterabstände, ist der Radius der Ewald-Sphäre viel größer als 
reziproke Gitterabstände. Der vergrößerte blaue Ausschnitt definiert die Abweichung s von 
der exakten Bragg-Lage, auf der linken Seite ist der oszillierende Intensitätsverlauf als 
Funktion von s skizziert.   
 
Die Abweichung von der idealen Bragg-Lage, wird im reziproken Raum als ein reziproker 
Vektor s angegeben. s ist definiert als der Abstand zwischen einem Punkt im reziproken 
Raum und dem Schnittpunkt der Ewald-Sphäre mit dem Stäbchen des entsprechenden 
Punktes (blauer Ausschnitt in Abbildung 4.4). Ausgehend von der dynamischen 
Wechselwirkungstheorie der Elektronen hängt die Intensität des entsprechenden Reflexes 
nicht nur von s, sondern auch vom Material und der transmittierten Dicke ab [Wil09]. Die 
Intensitätsoszillation um die Bragg-Lage als Funktion von s wird auch Rocking-Kurve 
genannt. Wie in [Mor02] ausführlich beschrieben, wird bei sehr dicken TEM-Lamellen und 
hochindizierten Reflexen die Rocking-Kurve scharf und nur im Bereich nahe der exakten 
Bragg-Lage wird Intensität gemessen. Bei hoch indizierten Reflexen schneidet die Ewald-
Sphäre in der Regel höhere Laue-Zonen, d.h. der Beugungsvektor k‘ – k0 steht nicht senkrecht 
zum einfallenden Primärelektronenstrahl k0. Es wird daher auch von HOLZ-Linien (higher 
order Laue zone – HOLZ) gesprochen. HOLZ-Linien sind aufgrund der hohen Indizierung 
sehr empfindlich auf kleine Änderungen ∆a einer Gitterkonstanten a [Jon77, Roz93], die z.B. 
durch den Einfluss einer auf den Einkristall einwirkenden Spannung entstehen können. Das 
relative Auflösungsvermögen R = ∆a/a wurde in einigen Arbeiten untersucht mit dem 
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Ergebnis von etwa R = 2 × 10-4 [Zuo92, Tod00, Arm00, Kim04, Bru10]. Noch genauere 
Ergebnisse wurden in [Wit98, Krä99] mit R = 1 × 10-4 veröffentlicht. Diese Methode wurde 
erfolgreich dazu verwendet, um Änderungen der Gitterkonstanten in Sub-Mikrometer großen 
Strukturen zu bestimmen [Kai99, Tod00, Gao11]. Zusätzlich kann z.B. auch die chemische 
Zusammensetzung analysiert werden, wenn der Bezug zu den Gitterkonstanten bekannt ist 
[Gab08]. 
Neben CBED gibt es weitere Methoden für quantitative Dehnungsmessungen im TEM 
[Bec13], wie zum Beispiel Nanobeugung [Bec09, Mül12], hochauflösende Transmissions-
elektronenmikroskopie [Hüe08] oder Dunkelfeldelektronenholographie [Coo09], die in dieser 
Arbeit nicht angewendet wurden. 
Wie auch in dieser Arbeit, werden bei CBED-Analysen üblicherweise experimentelle Kossel-
Pattern mit simulierten verglichen. Zuerst wird die im TEM tatsächlich verwendete 
Beschleunigungsspannung ermittelt, indem ein Probenbereich mit bekannten Gitterkonstanten 
beleuchtet wird. In dieser Arbeit wurde dazu das Spinell-Substrat, weit unterhalb der Spinell-
Eisen Grenzfläche verwendet. Anschließend werden Kossel-Pattern von interessanten 
Probenstellen aufgenommen. Wenn die Beschleunigungsspannung, die Struktur des Kristalls 
(Raumgruppe, Gitterkonstanten, Wyckoff-Positionen) und dessen Orientierung relativ zum 
Primärelektronenstrahl bekannt sind, können Kossel-Pattern unter Annahme bestimmter 
Spannungs- bzw. Dehnungszustände simuliert und mit den experimentell aufgenommenen 
Kossel-Pattern verglichen werden. Eine Anpassung der Dehnungszustände mit dem Ziel 
bestmöglicher Übereinstimmung zwischen simulierten und gemessenen Kossel-Pattern führt 
zum Ergebnis. 
In der Wahl der Probenorientierung gibt es bei den präparierten Dünnschichten die 
Einschränkung, dass die TEM-Lamelle nur um die TEM Z-Achse gedreht werden kann 
(Abbildung 4.5), so dass die Dünnschichtnormale stets parallel zur TEM Z-Achse ausgerichtet 
bleibt. Wäre diese Bedingung nicht erfüllt, würde es zu einer Überlappung der in den Kossel-
Pattern enthaltenen Information aus mehreren Schichten des Dünnschichtsystems kommen. In 
dieser Arbeit wird die eher unübliche Konvention verwendet, bei welcher der 
Primärelektronenstrahl mit der TEM Y-Achse ausgerichtet ist. Das hat den Vorteil, dass eine 
Übereinstimmung  der TEM X-Richtung mit der Spinell [100]-Richtung, der TEM Y-Richtung 
mit der Spinell [010]-Richtung und der TEM Z-Richtung mit der Substratnormalen der 
Proben bzw. der Spinell [001]-Richtung existiert. Diesbezüglich wird später im 
Rasterelektronenmikroskop die gleiche Konvention verwendet.  
 
 
 
Abbildung 4.5:Skizze des experimentellen Aufbaus für CBED Messungen an Dünnschichten.   
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Für Versuche mit Mikrobeugung wurden die TEM-Lamellen auf genau diese Art orientiert. 
Für CBED-Experimente im Spinell-Substrat wurden die TEM-Lamellen um die TEM Z-
Achse um ca. 4,8° gedreht und dann entlang einer Spinell (1 12 0)-Richtung konvergent 
bestrahlt. Anschließend erfolgte die Aufnahme der Kossel-Pattern in unterschiedlichen 
Abständen von der Spinell-Eisen Grenzfläche. Die Ermittlung der Hochspannung erfolgte bei 
einem vergleichsweise großen Abstand (800 nm). Die Lage der HOLZ-Linien in den 
aufgenommenen Kossel-Pattern wurde mit der Software Gwyddion 2.31 (programmiert von 
D. Nečas und P. Klapetek) bestimmt. Alle in dieser Arbeit gezeigten experimentellen und 
simulierten Kossel-Pattern sind zwecks Übersichtlichkeit in der Bildebene im Uhrzeigersinn 
um 90° gedreht dargestellt. 
 
 
 
4.1.3  Kossel-Pattern Simulation 
 
Wie oben bereits erwähnt, ist für die Auswertung der experimentellen Kossel-Pattern eine 
Simulation der gleichen erforderlich. Es wird generell zwischen kinematischer und 
dynamischer CBED Simulation unterschieden. In einer kinematischen Simulation wird 
lediglich die geometrische Lage der Netzebenen relativ zum Elektronenstrahl berücksichtigt, 
und damit wird nur die Lage der dazugehörigen HOLZ-Linien in der Beugungsebene 
berechnet. 
In der dynamischen Simulation wird die Wechselwirkung mehrfach gebeugter Elektronen und 
verschiedener angeregter Strahlen berücksichtigt. Die dynamischen Effekte tragen dazu bei, 
dass HOLZ-Linien ihre Form (keine durchgehenden, geraden Linien) und auch Position 
verändern können. Aufgrund der starken Wechselwirkung der Elektronen mit Materie und der 
Verwendung dicker TEM-Lamellenbereiche muss dieser Sachverhalt berücksichtigt werden, 
um ein qualitativ realitätsnahes Kossel-Pattern zu simulieren. In dieser Arbeit wird mit 
dynamisch simulierten Kossel-Pattern gearbeitet. Dazu wurde die Software TEMStrain 
genutzt (programmiert von A. Morawiec [Mor07]), die den Bloch-Wellen-Ansatz verwendet. 
Wenn nicht explizit anders erwähnt, wurde in der Simulation eine Kameralänge von 
2300 mm, Lamellendicke von 500 nm und 220 Reflexe verwendet. Der obere Grenzwert für 
Miller-Indizes eines Reflexes wurde auf 52 gestellt. Anhand des Vergleiches zwischen 
experimentellen und simulierten Pattern wurde die Beschleunigungsspannung für die 
Simulationen auf 198200 V festgelegt (Abbildung 5.2.5 in Kapitel 5.2). Die Gitterkonstanten 
wurden entsprechend der Annahmen in Kapitel 5.2 variiert. Das Ermitteln der Lage der 
HOLZ-Linien in den simulierten Kossel-Pattern erfolgte ebenfalls mit der Software 
Gwyddion 2.31. 
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4.2  Rasterelektronenmikroskopie 
 
Neben dem Transmissionselektronenmikroskop ist das Rasterelektronenmikroskop (REM) 
eines der wichtigsten Geräte bei der Bestimmung der Mikrostruktur von Werkstoffen. Eine 
ausführliche Darstellung der Grundprinzipien und der experimentellen Möglichkeiten eines 
REMs kann in [Rei98] nachgelesen werden.  
Im Gegensatz zum TEM wird im REM eine makroskopische Probe im Hochvakuum mit 
einem scharf fokussierten Elektronenstrahl abgerastert. Bei den in dieser Arbeit untersuchten 
Proben ist das ein großer Vorteil, weil eine aufwändige Probenpräparation entfällt. Dadurch 
kann es auch nicht zu einer präparationsbedingten Spannungsrelaxation oder zur 
Strahlenschädigung wie bei der Herstellung dünner TEM-Lamellen kommen. Sowohl die 
Dünnschichten als auch der Ba122-Einkristall konnten wie gewachsen in die REM-Kammer 
geschleust werden (Abbildung 4.6). Aufgrund des isolierenden Spinell-Substrates wurden die 
Dünnschichten durch Kupferklebeband kontaktiert (Abbildung 4.6 b). 
 
 
 
Abbildung 4.6: Fotografien a) des Ba122-Einkristalls und b) der Ba122-Dünnschicht (Probe 
B15) auf REM-Probenträgern. Der identische Probenträger in beiden Bildern hat einen 
Durchmesser von ca. 4,5 cm.   
 
Bei der Anfertigung von REM-Aufnahmen ist die Helligkeit eines gerasterten Punktes 
proportional zur Intensität der an diesem Punkt gestreuten Elektronen. Es wird zwischen 
Sekundärelektronen (SE) und rückgestreuten Elektronen (backscattered electrons – BSE) 
unterschieden. SE entstehen aus der Wechselwirkung zwischen einfallendem 
Primärelektronenstrahl mit dem Werkstoff. Weil ihre Energie unterhalb von 100 eV liegt, 
entstammen sie aus einer Probentiefe von nur wenigen Nanometern. Aus diesem Grund 
werden SE vor allem zur Abbildung der Topographie verwendet. 
Die Intensität rückgestreuter Elektronen ist hauptsächlich von der Ordnungszahl des 
Probenmaterials und dem Winkel zwischen der Probenoberflächennormalen und dem 
Primärelektronenstrahl abhängig. Zusätzlich dazu existiert eine Abhängigkeit von der 
Orientierung eines Einkristalls. Mit BSE-Abbildungen lässt sich in polykristallinen 
Materialien das Korngefüge darstellen. Jedoch können allein damit keine quantitativen 
Aussagen über die Kornorientierung getroffen werden, das ist erst mit der Beugung 
rückgestreuter Elektronen möglich (Kapitel 4.2.3). 
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Es wurde ein Zeiss Ultra 55 REM mit einer Feldemissionskathode verwendet, das mit einem 
Sechs-Achsen-Tisch, SE- und BSE-Detektor ausgestattet ist. Zusätzlich zum herkömmlichen 
Everhart-Thornley SE-Detektor wurde auch ein von Zeiss entwickelter Inlens-Detektor 
benutzt, der im Vergleich zum Everhart-Thornley SE-Detektor eine noch höhere 
Oberflächenempfindlichkeit hat. Wenn nicht explizit anders geschrieben, wurden alle 
Messungen bei 20 kV Beschleunigungsspannung durchgeführt. Im Folgenden werden die 
Methoden der energiedispersiven Röntgenspektroskopie und der Abbildung der 
Versetzungsstruktur durch den Channeling-Kontrast kurz dargestellt. Die Beugung 
rückgestreuter Elektronen, die wichtigste REM-Methode in dieser Arbeit, wird etwas 
detaillierter erläutert. 
 
 
 
4.2.1  Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
 
Mit Hilfe der energiedispersiven Röntgenspektroskopie (EDX) können einzelne Probenstellen 
auf ihre chemische Zusammensetzung untersucht werden. Die inneren Schalen der Atome 
können mit einem Elektronenstrahl bei hinreichend großer Beschleunigungsspannung 
ionisiert werden. Dieser instabile Zustand wird durch das Auffüllen der Schale aus einem 
höheren Atomorbital beendet. Der Ausgleich der Energiedifferenz kann durch das Aussenden 
eines Röntgenquants erfolgen. Die möglichen Energieübergänge sind elementspezifisch, so 
dass aus der energieaufgelösten Detektion der emittierten Röntgenstrahlung die elementare 
Zusammensetzung des Werkstoffes ermittelt werden kann. Die charakteristische 
Röntgenstrahlung wird isotrop in den Raum ausgestrahlt und hat eine um teilweise 
Größenordnungen höhere Eindringtiefe in Materialien als Elektronen des Primärstrahls. 
Deshalb wird im EDX Experiment auch Röntgenstrahlung detektiert, die weit unterhalb der 
Probenoberfläche entsteht. In Folge dessen ist die Ortsauflösung beim Rastern einer Probe im 
REM für EDX wesentlich schlechter im Vergleich zum SE oder BSE-Signal. Außerdem 
existiert mit der Emission von Auger-Elektronen ein strahlungsloser Konkurrenzprozess. 
Dieser Prozess wird insbesondere bei Elementen kleiner Ordnungszahl bevorzugt und bereitet 
deswegen bei deren Detektion besondere Schwierigkeiten. 
Das verwendete REM ist mit einem EDX-Detektor von Bruker ausgerüstet mit dessen Hilfe 
Defekte auf der Oberfläche der Dünnschichten untersucht wurden. Die Auswertung der EDX-
Spektra erfolgte mit der Software Esprit 1.9.2 (ebenfalls von Bruker). 
 
 
 
4.2.2  Abbildung von Versetzungen 
 
Das Abbilden im Channeling-Kontrast mit Hilfe rückgestreuter Elektronen (electron 
channeling contrast imaging – ECCI) im REM kann zum Nachweis einzelner Versetzungen 
verwendet werden [Sim99, Kam11, Zae14]. Bei dieser Methode wird ähnlich wie in der 
Abbildung von Kornstrukturen eines polykristallinen Werkstoffes die 
Orientierungsempfindlichkeit der rückgestreuten Elektronen ausgenutzt. Wenn die Richtung 
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des Primärelektronenstrahls relativ zum Kristall nicht geändert wird, ist bei einem 
defektfreien Einkristall der Rückstreukoeffizient gleich, so dass eine BSE-Abbildung bei 
hoher Vergrößerung überall den gleichen Grauwert hat. Die Orientierungsempfindlichkeit ist 
insbesondere dann sehr hoch, wenn niedrig indizierte (hkl) Netzebenen des Einkristalls in der 
Bragg-Lage relativ zum Primärelektronenstrahl  orientiert sind. Analog zum TEM wird hier 
ein dimensionsloser Parameter w eingeführt [Zae14], welcher die Abweichung von der Bragg-
Lage beschreibt. Wenn der Primärelektronenstrahl exakt den Bragg-Winkel zu den 
Netzebenen einschließt, gilt w = 0. Sei λ der Komplementärwinkel zum Bragg-Winkel, d.h. 
der Winkel zwischen der entsprechenden Netzebenennormalen und dem 
Primärelektronenstrahl. Wird nun durch Kippen des Einkristalls der Winkel λ geringfügig 
vergrößert, so wird der Rückstreukoeffizient höher und eine BSE-Aufnahme erscheint heller. 
In diesem Fall gilt die Konvention w < 0. Wird andererseits der Winkel λ verkleinert (w > 0), 
erscheint eine BSE-Aufnahme dunkler. Existiert eine Versetzung kurz unterhalb der 
beobachteten Fläche, sind die Netzebenen um die Versetzung leicht gekrümmt. Diese 
Krümmung kann dazu führen, dass im Fall von w < 0 in der Nähe des Versetzungskerns für 
die gebogenen Netzebenen w > 0 gilt. Dann erscheint diese Versetzung als dunkle Linie auf 
einem helleren Hintergrund. Andersherum würde dieselbe Versetzung als helle Linie auf 
einem dunkleren Hintergrund erscheinen, wenn für den Primärelektronenstrahl die Bedingung 
w > 0 gilt, aufgrund von Netzebenen um die Versetzung, für welche wegen der Krümmung 
w < 0 gilt. Im Fall w = 0 erscheint die Versetzung in Abhängigkeit vom Burgers-Vektor b auf 
der einen Seite heller und auf der anderen Seite dunkler als der Hintergrund. Für w < 0 und 
w > 0 ist dieser Sachverhalt in Abbildung 4.7 veranschaulicht. 
 
 
 
Abbildung 4.7: Skizze einer oberflächennahen Versetzung in einem Einkristall unter den 
Bedingungen a) w < 0 und b) w > 0. 
 
Die Bedingung für die Unsichtbarkeit einer Versetzung ist genauso wie im TEM durch das 
g·b = 0 Kriterium (für eine reine Schraubenversetzung) gegeben, mit g als Beugungsvektor. 
Die Realisierung von ECCI-Messungen im REM ist in Abbildung 4.8 skizziert. Dazu wurden 
die Proben um die REM X-Achse um 20° gekippt. Anschließend erfolgte eine Drehung um 
die gekippte Probennormale, um bestimmte Netzebenen in Bragg-Lage zu bringen und 
unterschiedliche Bedingungen für die Abweichung w einzustellen. Für Ba122 wurde dafür 
eine {200}-Ebene in Bragg-Lage gebracht (dann gilt für den Beugungsvektor g = (200)) und 
für Eisen eine {110}-Ebene. Das Abbilden erfolgte mit dem BSE-Detektor des REMs. 
In diesem Abschnitt wurde nicht auf die genaue Ursache der Kontrastentstehung eingegangen. 
Eine detaillierte Darlegung, die auf dem Bloch-Wellen-Ansatz basiert, findet sich in [Zae14]. 
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Abbildung 4.8: Probenanordnung für ECCI im REM. 
 
 
 
4.2.3  Beugung rückgestreuter Elektronen 
 
Die Beugung rückgestreuter Elektronen (electron backscatter diffraction – EBSD) in einem 
REM ist eines der wichtigsten Verfahren bei der Untersuchung insbesondere polykristalliner 
Werkstoffe [Ven73, Wil97, Din04, Sch09, Eng10]. In Abbildung 4.9 ist die Probenanordnung 
für EBSD skizziert. Die Probe wird typischerweise 65° bis 70° um die REM X-Achse gekippt 
mit dem Zweck einer Intensitätssteigerung auf dem EBSD-Detektor. Trifft ein stationärer 
Elektronenstrahl auf einen Einkristall,  entsteht auf dem Detektor ein Beugungsmuster durch 
Elektronen, die in der Probe um große Winkel gestreut wurden. Die Detektion erfolgt mit 
einem Phosphorschirm und einer unmittelbar dahinter liegenden, empfindlichen CCD- 
Kamera. 
 
 
 
Abbildung 4.9: Probenanordnung für EBSD im REM. D ist der Abstand zwischen EBSD-
Detektor und Probe entlang der REM Y-Achse am Treffpunkt des Primärelektronenstrahls. 
Der entsprechende Verbindungspunkt auf dem Detektorschirm hat die Detektorkoordinaten 
(XPC, YPC), im Weiteren als Patternzentrum bezeichnet. 
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Wird an bestimmten Gitternetzebenen die Bragg-Bedingung erfüllt, entsteht eine 
entsprechende Beugungsstruktur, ein Kikuchi-Band. Die Überlagerung verschiedener 
Kikuchi-Bänder erzeugt ein Kikuchi-Pattern (Abbildung 4.10), im Weiteren als EBSD-Pattern 
bezeichnet. Die Kanten eines Kikuchi-Bandes entsprechen der Beugung auf unterschiedlichen 
Seiten ein und derselben Gitternetzebenen. Diese stark vereinfachte, rein geometrische 
Betrachtung könnte allerdings nur zwei scharfe Linien entlang der Kanten aller Kikuchi-
Bänder auf einem EBSD-Pattern erklären. Um den tatsächlich gemessenen, wesentlich 
komplizierteren Intensitätsverlauf zu verstehen, sind wie auch für CBED-Pattern dynamische 
Simulationen notwendig, welche die Mehrfachwechselwirkung der Elektronen 
berücksichtigen  [Win07]. 
Die konkrete Form eines EBSD-Patterns hängt von der Materialstruktur (Raumgruppe, 
Gitterkonstanten, Wyckoff-Positionen), der Primärelektronenstrahlenergie, der Orientierung 
des bestrahlten Probenvolumens, und der Geometrie der EBSD-Messanordnung im REM ab. 
Zum letzteren gehört auch der Abstand zwischen Detektor und Probe auf der Höhe (gleiche 
REM Z-Koordinate) des Treffpunktes des Primärelektronenstrahls. Der entsprechende Punkt 
entlang der REM Y-Achse auf dem EBSD-Detektorschirm wird als Patternzentrum mit den 
Detektorkoordinaten (XPC, YPC) bezeichnet (Abbildung 4.9). Kleine Änderungen von 
Gitterkonstanten (z.B. durch mechanische Spannungen verursacht) oder der 
Kristallorientierung wirken sich auf ein EBSD-Pattern bemerkbar aus. Das macht EBSD sehr 
attraktiv für quantitative Messungen dieser Änderungen. 
  
 
 
Abbildung 4.10: EBSD-Pattern eines Eisenkristalls. 
 
Eine Besonderheit von EBSD ist die relativ hohe Ortsauflösung, die bei einem REM mit 
Feldemissionskathode im Bereich einiger 10 nm liegt [Har81, Hum04, Zae07, Che11]. 
Aufgrund des Kippens muss dieser Zahlenwert mit etwa einem Faktor drei multipliziert 
werden, wenn die laterale Auflösung entlang der gekippten Y‘-Achse auf der Probe betrachtet 
wird. Auch dann liegt man noch typischerweise bei Werten ≤ 100 nm, so dass die 
Ortsauflösung bei EBSD höher sein kann, als bei CBED Experimenten im TEM entlang der 
größten Dimension des untersuchten Probenvolumens (Strahlrichtung bei dicken TEM-
Lamellen). Bei einer idealen Elektronenquelle wird die Ortsauflösung durch die Eindringtiefe 
T der Elektronen im Material bestimmt. T hängt hauptsächlich von der Dichte des Materials 
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und der Energie des Primärelektronenstrahls ab. Für typische Beschleunigungsspannungen in 
einem REM wird die Abhängigkeit von der Energie E mit dem Potenzgesetz (4.1) 
beschrieben. Nach verschiedenen Quellen und Materialien wird der Exponent x zwischen 1,3 
und 1,7 angegeben [Rei98]. 
 ~	            (4.1) 
 
Der überwiegende Anteil von rückgestreuten Elektronen, die aus größeren Tiefen der Probe 
entstammen und durch unelastische Wechselwirkung einen Teil ihrer Energie bereits 
abgegeben haben, trägt zum Rauschen eines EBSD-Patterns bei. Deshalb ist es notwendig, 
eine Untergrundkorrektur durchzuführen. Referenzmessungen wurden an einem n-dotiertem 
Silizium-Wafer Einkristall durchgeführt, der parallel zur Probenoberflächennormalen eine 
<111>-Richtung hat. Im Rahmen der Messunsicherheit bei EBSD kann diese Probe in guter 
Näherung als idealer Einkristall betrachtet werden. 
Die EBSD-Messungen erfolgen in der Regel durch Abrastern der Probenoberfläche (in dieser 
Arbeit in Form eines quadratischen Gitters) und der anschließenden Auswertung aller 
aufgenommenen EBSD-Pattern. Das Resultat wird daher oft als ein EBSD-Mapping 
bezeichnet. 
Im Weiteren wird auf die Auswertung von EBSD-Messungen eingegangen. Es wird 
unterschieden zwischen der „konventionellen“ Auswertung und der der Analyse durch 
Kreuzkorrelation. 
 
 
 
4.2.3.1  Analyse durch Kreuzkorrelation 
 
Hochauflösende Beugung rückgestreuter Elektronen (high resolution electron backscatter 
diffraction – HREBSD), die mit Hilfe von Kreuzkorrelation einzelner Teile der EBSD-Pattern 
erfolgt, ermöglicht die Bestimmung sehr kleiner relativer Orientierungsänderungen und 
relativer elastischer Dehnungen in einem Kristall [Sch09]. Die Methode basiert darauf, durch 
Bildverarbeitung kleine Verschiebungen in einem gemessenen EBSD-Pattern relativ zu einem 
anderen Referenz-EBSD-Pattern festzustellen und daraus Schlussfolgerungen auf relative 
Missorientierung und Dehnung zu ziehen. Ursprünglich wurde diese Idee bereits in [Tro93] 
und [Wil96] angewendet. Ein Weg zur vollständigen Lösung aller neun Komponenten des 
Verrückungstensors (Gleichung 2.3) wurde durch Wilkinson et al. in [Wil06a, Wil06b] 
veröffentlicht. Bei typischen EBSD-Probenanordnungen und hochauflösenden EBSD-
Detektoren (ein Megapixel oder mehr) kann eine Präzision von besser als 0,01° für die 
Messung von Missorientierungen und etwa 10-4 für die Messung relativer Dehnungen erreicht 
werden [Wil06b]. Damit liegt man nicht schlechter als mit dem HOLZ-Linien-Ansatz der 
CBED-Messungen im TEM. Im Folgenden wird der in HREBSD verwendete Ansatz, 
basierend auf der detaillierten Beschreibung in [Sch09], erläutert. 
Wird während einer EBSD-Messung ein Einkristall sehr geringfügig verdreht oder gedehnt, 
dann verändert infolgedessen ein kleiner Bildausschnitt des EBSD-Patterns (z.B. um eine 
Zonenachsenrichtung r) geringfügig seine Position um den Vektor q. Dazu sollen 
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Gleichung 2.4 und Abbildung 4.11 Ausgangspunkt sein. Nach Gleichung 2.4 kann die 
tatsächliche Verschiebung im Raum durch Q ausgedrückt werden durch: 
 = − =          (4.2) 
 
Auf dem EBSD-Flächendetektor wird jedoch nur die Projektion von Q senkrecht zur 
Richtung r gemessen (Vektor q). Dieser kann ausgedrückt werden als: 
 = − · · = − = − = − ,    (4.3) 
 
mit einem unbekannten skalaren Wert λ. 
 
 
 
Abbildung 4.11: Schematische Skizze der Verschiebung q einer Zonenachsenrichtung r auf 
dem EBSD-Pattern verursacht durch Drehung oder Dehnung des Einkristalls (nach [Sch09]). 
 
Aus den drei Gleichungen, die in (4.3) enthalten sind, kann λ eliminiert werden. Dann bleiben 
zwei Gleichungen übrig mit bekannten bzw. gemessenen Werten für r und q [Wil06a]: 
 − + + − − = −   (4.4) 
 − + + − − = −   (4.5) 
 
Mit vier Messungen von q für weit auseinanderliegende r erhält man acht Gleichungen und 
die acht Komponenten  , , , , , , − , − 	können bestimmt 
werden. Jedoch lassen sich die Diagonalelemente des Verrückungstensors auch durch 
zusätzliche Messungen nicht auflösen. Das liegt daran, dass der verbleibende Freiheitsgrad 
des Verrückungstensors die hydrostatische Kompression oder Dehnung eines Kristalls 
darstellt [Sch09]. So würde z.B. hydrostatischer Druck in einem kubischen Gitter die 
Gitterkonstanten im gleichen Maße verringern. Damit würden sich jedoch die Winkel 
zwischen den Kristallachsen und deshalb auch die Geometrie des EBSD-Patterns nicht 
ändern, lediglich die Breite der Kikuchi-Bänder würde zunehmen. Um die Diagonalelemente 
dennoch zu entkoppeln, kann eine zusätzliche Randbedingung verwendet werden: weil die 
zum EBSD-Pattern beitragenden Elektronen aus einer Oberflächentiefe von wenigen 10 nm 
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entstammen [Zae07], ist es berechtigt anzunehmen, dass der untersuchte Oberflächenbereich 
relaxiert ist, d.h. der Normaldruck σ33 auf dieser Oberfläche null beträgt. Mit Hilfe der 
Gleichungen 2.8 und 2.9 kann dann die folgende Beziehung aufgestellt werden [Wil06c]: 
 = 0 = + + = + + ,   (4.6a) 
 
oder nach 33 umgestellt: 
 = − +         (4.6b) 
 
Für Messungen an Spinell und Eisen können die Werte aus Tabelle 2.1 verwendet werden. 
Wie in Kapitel 2.3 erwähnt, sind aber die elastischen Konstanten für Ba122 nicht bekannt. 
Das Verhältnis c13/c33 kann jedoch aus den mit Röntgendiffraktometrie gemessenen 
Gitterkonstanten von unbelastetem Ba122 [Kur13] und gedehnten Ba122-Dünnschichten 
[Eng13a] (Tabelle 5.1) zu 0,59 berechnet werden. Somit werden alle neun Komponenten des 
Verrückungstensors bestimmt. 
Um die zufällige Messunsicherheit zu verringern, werden in der Auswertung meistens viel 
mehr als die mindestens notwendigen vier Werte von q gemessen (typischerweise etwa 20). 
Danach wird das überbestimmte Gleichungssystem, das sich mit den Gleichungen 4.4 und 4.5 
für verschiedene q ergibt, mit der Methode der kleinsten Quadrate gelöst. 
Ein genaues Resultat wird durch diesen Ansatz nur dann erhalten, wenn die Verschiebungen 
sehr präzise gemessen werden. Verschiebungen kleiner Bildausschnitte können im 
Subpixelbereich durch zweidimensionale Kreuzkorrelation gemessen werden. Dazu wird auf 
dem EBSD-Pattern um jeden Messpunkt ein quadratischer Bildausschnitt (region of interest – 
ROI) festgelegt. In Abbildung 4.12 a sind 21 solcher ROIs in einem EBSD-Pattern von dem 
verwendeten Silizium-Wafer abgebildet. 
 
 
 
Abbildung 4.12: a) 21 ausgewählte ROIs auf einem EBSD-Pattern von einem Silizium-Wafer. 
b) Das gleiche EBSD-Pattern durch die HKL Channel 5 Software indiziert.  
 
Die Positionen der ROIs sind auf dem Referenz-EBSD-Pattern (Pattern R) und allen anderen 
EBSD-Pattern (Pattern M) identisch. Mit Hilfe der Kreuzkorrelation wird die Verschiebung 
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aller ROIs zwischen Pattern R und M gemessen. Dafür werden zuerst die ROIs normiert und 
mit einer Sinus-Funktion gewichtet, so dass in der Mitte des ROIs die Intensität unverändert 
bleibt und zum Rand des ROIs monoton gegen Null abnimmt. Danach wird die 
zweidimensionale Fourier-Transformierte (FT) der ROIs berechnet, mit dem Zentrum der 
ROIs als Ursprung. Die konjugiert komplexe FT eines ROIs von Pattern R wird mit der FT 
des entsprechenden ROIs von Pattern M multipliziert und anschließend wird dieses Produkt 
rücktransformiert (Gleichung 4.7). Das Resultat nennt man Kreuzkorrelations-Funktion (cross 
correlation function – CCF): 
 , = ∗ ∙       (4.7) 
 
Es ist sinnvoll, in den FTs einen Bandfilter zu verwenden. Das Rauschen in den EBSD-
Pattern ist in den hohen Frequenzen enthalten, während Änderungen der Untergrundintensität 
(z.B. durch Oberflächentopographie oder Kontamination) die niedrigen Frequenzen 
beeinflussen. Sind zwei ROIs der Pattern R und M gegeneinander verschoben, dann wird 
diese Verschiebung in der CCF dadurch erkenntlich, dass das Maximum der CCF von der 
Mitte des Bildes abweicht (Abbildung 4.13). Mit der bekannten Geometrie der EBSD-
Messanordnung kann aus dieser Abweichung der Vektor q berechnet werden, während r 
durch die Position des entsprechenden ROIs und der bekannten EBSD Anordnung festgelegt 
ist. Die Ermittlung der Position des Maximums aus der CCF erfolgt mit einer Genauigkeit von 
bis zu 1/20 Pixel des EBSD-Detektorschirmes [Sch09]. In dieser Arbeit werden die ROIs 
bevorzugt um niedrig indizierte Zonenachsen innerhalb der EBSD-Pattern festgelegt, denn die 
Maxima in den CCFs von punktartigen Bildstrukturen erscheinen ebenfalls punktartig. Eine 
linienartige Bildstruktur liefert jedoch ein ausgestrecktes Maximum in der CCF, wodurch 
dessen Ermittlung erschwert wird (Beispiel im Anhang A1). 
  
 
 
Abbildung 4.13: a) und b) zeigen zwei stark gegeneinander verschobene ROIs eines Referenz-
EBSD-Patterns R und eines anderen EBSD-Patterns M. c) und d) bilden die entsprechenden 
Fourier-Transformierten ab. In e) ist die Kreuzkorrelations-Funktion der beiden ROIs 
dargestellt. Im Vergleich dazu ist in f) die Kreuzkorrelations-Funktion zwischen ein und 
demselben ROI aus R abgebildet. Mit Hilfe der Verschiebung des Maximums ∆ und der 
bekannten Geometrie der EBSD-Messanordnung wird q berechnet. 
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Es wurde festgestellt, dass bei einer Kreuzkorrelation zwischen zwei gleichen ROIs eines 
identischen EBSD-Pattern, die absichtlich um n Pixel gegeneinander verschoben wurden, 
nicht die erwartete Verschiebung um n Pixel, sondern ein geringfügig kleinerer Wert 
(Abweichung von wenigen Prozent) ermittelt wurde. Darum wurden alle gemessenen 
Verschiebungen mit einem entsprechenden Faktor linear korrigiert (Anhang A2). 
Für die Durchführung aller notwendigen Rechenschritte wurde im Rahmen dieser Arbeit eine 
Software programmiert und um deren Funktionalität zu überprüfen, wurden mehrere EBSD-
Testmessungen mit Hilfe einer Silizium-Wafer Referenzprobe durchgeführt. Die 
Testmessungen umfassen neben einfacher Ablenkung des Primärelektronenstrahls auf der 
Probe (Abbildung 5.3.1) Drehungen um kleine Winkel um die REM X-Achse und die Z‘-
Achse der gekippten Probe (Anhang A3). Danach wurden die Resultate der HREBSD-
Messungen mit den Werten der REM-Achsen verglichen. Zusätzlich dazu zeigen qualitative 
Vergleiche zwischen verschiedenen EBSD-Pattern mit denen durch die Software ermittelten 
Resultaten in Kapitel 5.3 gute Übereinstimmung. 
 
Prinzipielle Einschränkungen 
Im Folgenden werden prinzipielle Probleme und experimentelle Herausforderungen kurz 
erläutert, die den Einsatzbereich von HREBSD teilweise sehr stark einschränken. HREBSD 
ist für Messungen größerer Missorientierungen nicht geeignet, denn dann erfolgen 
Verschiebungen der Bildstrukturen in den EBSD-Pattern außerhalb der ROIs, so dass das 
relevante Maximum in einer CCF nicht mehr gemessen werden kann. Bereits relative 
Drehungen von wenigen Grad oder sehr große Dehnungen (im Prozentbereich) zeigen 
Abweichungen von den erwarteten Werten. Mehrfache Kreuzkorrelation, bei der im ersten 
Schritt die Abweichung abgeschätzt wird, kann diese Einschränkung etwas lockern [Bri12]. In 
dieser Arbeit wird nicht berücksichtigt, dass die Bildstrukturen in den ROIs genau genommen 
nicht einfach nur verschoben sind, sondern auch je nach EBSD-Anordnung geringfügig 
verdreht und verzerrt. Weiterhin ist dieses Verfahren nur bedingt geeignet für Messungen an 
Korngrenzen, denn direkt an einer Korngrenze kommt es zur Überlappung der verschiedenen 
EBSD-Pattern beider Körner. HREBSD ist ausschließlich ein Relativverfahren, das keine 
absoluten Größen bestimmt, sondern nur die Änderungen zwischen EBSD-Pattern R und M 
wiedergibt. Das kann zu Problemen führen, wenn keine gute Referenzstelle (z.B. frei von 
Defekten und Dehnungen) auf der Probe existiert, deren Dehnungszustand genau bekannt ist. 
HREBSD erfordert bestmögliche Stabilität des Primärelektronenstrahls. Eine Strahldrift, die 
z.B. durch Aufladungen oder kleine Änderungen der Kathodenparameter hervorgerufen 
werden kann, führt zu Veränderungen der EBSD-Probenanordnung (Detektorabstand, 
Patternzentrum). Bleiben diese Veränderungen nicht berücksichtigt, werden die Resultate 
verfälscht [Bri10]. Dieses Problem kann man folgendermaßen veranschaulichen: hat ein 
Detektorpixel eine quadratische Abmessung mit 20 µm Kantenlänge und erfolgt eine 
Strahldrift von 1,3 µm entlang der REM Y‘-Achse, dann wird auf allen ROIs ein zusätzlicher 
Versatz von ca. 1 µm, also 1/20 Pixel messbar sein. 
Für HREBSD sind qualitativ hochwertige EBSD-Pattern nötig, die hohe Belichtungszeiten 
voraussetzen. Das führt oftmals zur erhöhten Kohlenstoffkontamination [Ege04] der 
Probenoberfläche. Ist die Kontaminationsschicht zu dick, wirkt sie sich als zusätzliche 
Untergrundintensität auf das EBSD-Pattern aus. Wie in Anhang A4 dargestellt, kann der 
Einfluss der Kontamination durch eine höhere Beschleunigungsspannung der Elektronen 
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deutlich verringert werden. Dann muss aber ein Kompromiss wegen einer Verschlechterung 
der Ortsauflösung nach Gleichung 4.1 gefunden werden.  
 
Messparameter 
Wenn nicht explizit anders erwähnt wurden alle HREBSD-Messungen unter folgenden 
Bedingungen durchgeführt. Alle Proben wurden im REM so orientiert, dass die Spinell [100]-
Richtung mit der REM X-Achse und die [010]-Richtung mit der REM Y-Achse 
zusammenfallen. Entsprechend Abbildung 4.9 wurden die Proben danach um 69° gekippt und 
ein Arbeitsabstand von 18 mm eingestellt. Neben der Beschleunigungsspannung von 20 kV 
wurde eine 120 µm Aperturblende verwendet, resultierend in einer Primärstrahlstromstärke 
von etwa 12 nA. Das verwendete REM ist mit einem Nordlys EBSD-Detektor mit einer 
Auflösung von 1344 × 1024 Pixel (8-bit) ausgestattet. Die quadratischen Detektorpixel haben 
eine Kantenlänge von 24 µm. Die Bestimmung des Detektorabstandes und des 
Patternzentrums auf dem EBSD-Detektorschirm erfolgte mit Hilfe der bekannten 
Orientierung des Silizium-Wafers. Die Auswahl der ROI-Positionen auf Ba122, Eisen, Spinell 
und Silizium ist in Anhang A5 dokumentiert. Die Größe der ROIs wurde auf 256 × 256 Pixel 
festgelegt. Der Bandfilter in der FT wurde mit einem inneren Radius von 4 Pixel (niedrige 
Frequenzen) und einem äußeren Radius von 40 Pixel (hohe Frequenzen) festgelegt. Für die 
nachfolgenden Rechnungen wurden die Werte außerhalb dieses Bandes auf null gesetzt. In 
der Auswertung wurde die Ablenkung des Primärelektronenstrahls (beim Rastern) während 
der HREBSD-Messungen berücksichtigt. Der Einfluss der Elektronenstrahldrift wurde 
minimiert, indem nach allen Vorbereitungen der HREBSD-Experimente vor dem Starten der 
Messungen bis zu 12 Stunden mit eingeschaltetem Elektronenstrahl gewartet wurde. Eine 
quantitative Messung der Drift erfolgte mit dem Vergleich der REM-Aufnahmen der 
vermessenen Probenstelle unmittelbar vor und nach dem HREBSD-Experiment. Die Drift lag 
typischerweise im Bereich von wenigen 100 nm bis zu 1 µm innerhalb einer HREBSD-
Messung. Die Belichtungszeit des EBSD-Detektors wurde auf ca. 0,5 Sekunden (81 ms über 6 
Aufnahmen gemittelt) mit statischer Untergrundkorrektur eingestellt. Um den Einfluss der 
Kohlenstoffkontamination zu verringern, erfolgten die HREBSD-Messungen als 9 µm lange 
Linien-Mappings entlang der REM X-Achse mit einer Schrittweite von 6 nm (1500 
Messpunkte). Die Verwendung kleinerer Schrittweiten und längerer Belichtungszeiten (für 
eine höhere Informationsdichte bzw. bessere EBSD-Patternqualität) oder niedrigerer 
Beschleunigungsspannung (für bessere Ortsauflösung) führte zu sichtbaren 
Kontaminationsproblemen. Um ein Gefühl für die Reproduzierbarkeit der Messungen zu 
erhalten, wurden die Resultate von jeweils drei benachbarten Messpunkten gemittelt und die 
Standardabweichung der drei Werte als Fehlerbalken eingezeichnet. Weil die laterale 
Auflösung dieses Verfahrens  mit einigen 10 nm (entlang der REM X-Achse) deutlich größer 
ist, als die Schrittweite der Einzelmessungen von 6 nm, kann aufgrund der Überlappung des 
untersuchten Probenvolumens diese Mittelwertbildung gerechtfertigt werden. Alternativ 
wären größere Schrittweiten und proportional dazu längere Belichtungszeiten möglich. Die 
aufgenommenen EBSD-Pattern wurden auf einer Festplatte gespeichert und im Anschluss mit 
den am Anfang dieses Abschnittes angegebenen Schritten ausgewertet. 
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4.2.3.2  Konventionelle Auswertung 
 
Die überwiegende Mehrheit der Veröffentlichungen mit EBSD-Analysen behandeln 
polykristalline Werkstoffe, in denen eine mit HREBSD mögliche Genauigkeit nicht 
Zielstellung ist. In der konventionellen Auswertung werden in den EBSD-Pattern die 
Kikuchi-Bänder mit Hilfe der Hough-Transformation (HT) detektiert. Anschließend wird die 
absolute Orientierung der Kristallite relativ zum Probenkoordinatensystem ermittelt [Ran09] 
und ein EBSD-Pattern kann indiziert werden (Abbildung 4.12 b). Für diese Methode wird im 
Folgenden von dem HT-Ansatz gesprochen. 
Es gibt Vorteile gegenüber HREBSD. Der wichtigste Vorteil ist, dass es keine 
Einschränkungen für Missorientierungswinkel gibt. Die Auswertung erfolgt wesentlich 
schneller als bei HREBSD, so dass ein Zwischenspeichern der EBSD-Pattern während einer 
Messung in der Regel nicht notwendig ist. Kurze Belichtungszeiten sind oft ausreichend, 
wodurch wesentlich größere Probenflächen untersucht werden können und eine EBSD-
Messung insgesamt nicht so hohe Ansprüche stellt wie eine HREBSD-Messung. EBSD-
Pattern von Materialien mit unterschiedlicher Struktur können von kommerzieller 
Auswertesoftware in der Regel unterschieden werden, so dass auch lokale Phasenanalyse 
möglich ist. Messungen mit großer Schrittweite ermöglichen lokale Texturmessungen. 
Die Nachteile bestehen darin, dass diese Methode keine Daten über mögliche elastische 
Dehnungen liefert (bzw. solche nicht berücksichtigt werden) und die Genauigkeit der 
relativen Orientierungsangaben wesentlich geringer ist. 
Die systematische Messunsicherheit in der konventionellen Orientierungsbestimmung hat 
viele Ursachen. Die wichtigsten sind Ungenauigkeiten bei der Montage der Probe (z.B. 
ungewollte Verkippung bei mechanischer Befestigung), der Lage der Probe relativ zum 
EBSD-Detektor, der Detektororientierung und der Lage des Patternzentrums. Die 
systematische Messunsicherheit kann bis zu 2° betragen [Hum99]. Wenn eine EBSD-
Messung am selben Ort wiederholt wird, ist die systematische Messunsicherheit konstant. Es 
existiert jedoch noch eine zufällige Messunsicherheit, so dass eine Wiederholung nicht zum 
identischen Resultat führt. Die zufällige Messunsicherheit, im Weiteren als die 
Winkelauflösung bezeichnet, ist in der Regel viel kleiner als die systematische [Hum99] und 
sehr wichtig bei Messungen kleiner Missorientierungen oder Kleinwinkelkorngrenzen. In 
früheren Veröffentlichungen, die ebenfalls den HT-Ansatz verwendeten, wurden für die 
Winkelauflösung Werte zwischen 0,1° und 0,6° ermittelt [Hum99, God02, Hum01, Dem00, 
Che10, Wri12]. In [Wri12] wird außerdem argumentiert, dass der dort ermittelte Wert von 
0,2° sogar noch viel kleiner sein sollte, wenn die Größe des Mappings (bzw. die Schrittweite) 
klein gewählt wird und damit Änderungen des Patternzentrums innerhalb des Mappings sehr 
gering sind (für die nächsten Nachbarn wird in [Wri12] ein Wert von 0,04° angegeben). Es 
sollte erwähnt werden, dass in diesen Veröffentlichungen die Winkelauflösung nicht identisch 
definiert wurde. Außerdem wurden nicht die gleichen Messbedingungen (und Geräte mit 
Auswertesoftware) für deren Bestimmung verwendet, so dass ein direkter Vergleich mit 
diesen Daten schwierig ist. 
Weil das Finden geeigneter experimenteller Parameter und das Schreiben der 
Auswertesoftware für HREBSD sehr viel Zeit in Anspruch genommen hat, bestand zunächst 
das Bestreben, möglichst genau mit der zur Verfügung stehenden konventionellen Methode 
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zu messen. Die Optimierung erfolgte durch Messungen an dem Silizium-Wafer. Um die 
ermittelte Winkelauflösung praktisch mit HREBSD zu vergleichen, wurde eine weitere 
Messung an einer Ba122-Dünnschicht durchgeführt. Insbesondere wurde mit dieser Messung 
explizit untersucht, wie sich Probenbereiche mit unterschiedlichen Dehnungszuständen auf 
die konventionelle Auswertung auswirken. Die Resultate sind in Kapitel 6 zusammengefasst. 
 
 
Messparameter 
Konventionelle EBSD-Messungen auf dem Silizium-Wafer und einer Ba122-Dünnschicht 
wurden unter gleichen Bedingungen durchgeführt wie die HREBSD-Messungen. Änderungen 
werden im Folgenden beschrieben. Es wurde ein Detektor-Binning von 2 × 2 verwendet, 
resultierend in einer Detektorauflösung von 672 × 512 Pixel. Die Messungen wurden mit 
30 kV als Beschleunigungsspannung durchgeführt, um eine höhere EBSD-Pattern-Intensität 
und einen geringeren Einfluss der Kontamination (auf Kosten der Ortsauflösung) zu erhalten. 
Die Belichtungszeit wurde auf N × 43 ms eingestellt und die Winkelauflösung in 
Abhängigkeit von N gemessen. Der Wert von 43 ms ist die maximale (sinnvolle) 
Belichtungszeit des Detektors bei der gegebenen Auflösung. In der Channel 5 Software kann 
aber über mehrere (N) Pattern gemittelt werden, und am Ende wird nur ein EBSD-Pattern 
abgespeichert. 
Die EBSD-Mappings auf dem Silizium-Wafer haben Abmessungen von 1008 × 12 Schritten 
mit einer Schrittweite von 10 nm. Die Wahl der kleinen Schrittweite bzw. der kleinen Fläche 
der Mappings (10,08 × 0,12 µm2) führte zu einer sehr geringen Änderung der Lage des 
Patternzentrums, die in dieser Auswertung und auch bei der Auswertung durch HREBSD 
durch eine Korrektur berücksichtigt wurde. Eine große Schrittweite kann sehr große 
Änderungen des Patternzentrums verursachen, dann ist eine exakte Korrektur problematisch 
[Wri12]. Die Messungen auf der Ba122-Dünnschicht der Probe B15 erfolgten mit den 
gleichen Einstellungen als Linien-Mapping von 6000 Punkten mit einer Schrittweite von 1 nm 
und N = 5. 
Die mittlere Orientierung eines gesamten EBSD-Mappings wurde mit Hilfe der Quaternion-
Notation ermittelt als eine Orientierung ÔA. In dieser Arbeit wird die Winkelauflösung 
definiert als ein Winkel ΩR, so dass für 68,3% aller Messpunkte die Missorientierung 
zwischen dem Messpunkt und der Orientierung ÔA kleiner ist als ΩR. Diese Definition 
entspricht der einfachen Standardabweichung im Falle einer Normalverteilung der 
Orientierungsmessung. 
Die konventionelle Auswertung auf Silizium und der Ba122-Dünnschicht wurde mit der HKL 
Channel 5 Software durchgeführt. Die Option für zusätzliche Verfeinerung, welche die exakte 
Lage der Kikuchi-Bänder für die Orientierungsbestimmung verwendet [Oxf06], wurde 
aktiviert und auf das Maximum (Stufe 4) gesetzt. Ebenso wurde die Auflösung des Hough-
Raums auf den größtmöglichen Wert gestellt. Für die Indizierung wurden stets 8 Kikuchi-
Linien verwendet. 
Die EBSD-Messung auf der Ba122-Dünnschicht wurde für den Vergleich auch mit HREBSD 
ausgewertet. Dafür wurden 20 ROIs mit 128 × 128 Pixel verwendet. Der Bandfilter, der in der 
FT verwendet wurde, hatte einen inneren Radius von 6 Pixel und einen äußeren Radius von 
30 Pixel. 
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5.  Ergebnisse und Diskussion 
 
5.1  Übersicht der Proben 
 
5.1.1  Strahlenschädigung durch Probenpräparation 
 
Zuerst werden einige Resultate der TEM-Analyse anhand der Multilagen-Probe C60 gezeigt, 
um einige grundlegende Probleme bei der TEM-Lamellen-Präparation zu verdeutlichen. 
Abbildungen 5.1.1 zeigt eine Hellfeldaufnahme der Probe C60. Die Höhe der beiden Ba122-
Schichten liegt bei etwa 60 nm, dazwischen liegt eine etwa 5 nm hohe Eisenschicht. Letztere 
ist unter höherer Vergrößerung bei einem dickeren (mehr als 70 nm, Abbildung 5.1.2 a) und 
bei einem sehr dünnen (einige10 nm, Abbildung 5.1.2 c) TEM-Lamellenbereich dargestellt. 
 
 
 
Abbildung 5.1.1: Hellfeldaufnahme der Probe C60 – das Multilagen-Dünnschichtsystem 
Spinell-Eisen-Ba122-Eisen-Ba122. 
 
Im dickeren Lamellenbereich sind die Netzebenen der Ba122-Schicht deutlich erkennbar. Das 
ist nicht mehr der Fall im dünnen Lamellenbereich, in welchem sich stattdessen einzelne 
Gebiete mit deutlich kleineren Netzebenenabständen erkennen lassen (z.B. oben links in 
Abbildung 5.1.2 c). Außerdem sind diese Netzebenen nicht mehr entlang der TEM X-Achse 
ausgerichtet. Die Vermutung, dass die Ba122-Schicht in diesem dünnen Lammellenbereich 
nicht als Einkristall existiert, wird durch Beugungsaufnahmen der ausgewählten Probenstellen 
(SAD vom dickeren Lamellenbereich in der Abbildung 5.1.2 b und vom dünneren 
Lamellenbereich in der Abbildung 5.1.2 d) eindeutig belegt. Für eine deutlichere Darstellung 
wurden beide SAD-Aufnahmen invertiert und der Kontrast nachträglich verstärkt. In 
Abbildung 5.1.2 b können Reflexe aus dem Spinell-Substrat (rot), der Eisen- (blau) und der 
Ba122-Schicht (grün) der 0. Laue-Zone zugeordnet und indiziert werden. Das Auftreten der 
Reflexe aus dem Substrat kann damit erklärt werden, dass der mit SAD untersuchte 
Probenbereich größer ist als der in den Abbildungen 5.1.2 a und c gezeigte. 
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Abbildung 5.1.2: Die Probe C60 unter höherer Vergrößerung bei einem a) dickeren und 
c) sehr dünnen TEM-Lamellenbereich. In b) und d) sind die invertierten SAD Aufnahmen (im 
Uhrzeigersinn um 90° gedreht) der entsprechenden Probenstellen abgebildet. In b) sind 
einige der Reflexe von Spinell (rot), Eisen (blau) und Ba122 (grün) indiziert. In d) wurde der 
durchgehende Primärelektronenstrahl ausgeblendet. 
 
Die entsprechenden Reflexe spiegeln neben der Kristallstruktur auch die erwarteten 
Orientierungsbeziehungen wieder. In dem sehr dünnen Lamellenbereich können die Reflexe 
von Spinell und Eisen indiziert werden, aber die Ba122-Reflexe fehlen. Stattdessen lassen 
sich einige Ringe und eine erhöhte Untergrundintensität beobachten. Das spricht für eine 
zufällige Orientierungsverteilung kleiner Ba122 Kristallite und für Material, das teilweise 
amorph ist. Die Eisen-Reflexe erscheinen weniger scharf, verglichen mit denen aus dem 
dickeren Lamellenbereich. Es ist davon auszugehen, dass diese Artefakte durch die FIB-
Probenpräparation entstehen [McC01] und dass Ba122 in dieser Hinsicht empfindlicher ist als 
Eisen und Spinell. Auf der TEM-Lamelle der Probe C60 existieren auch Stellen, an denen die 
Ba122-Schicht nur sehr geringfügig beschädigt ist. Durch Drehen der Lamelle um die TEM 
X-Achse wurde die Verbreiterung der 5 nm hohen Eisenschicht an dieser Stelle beobachtet. 
Dadurch konnte die Dicke der TEM-Lamelle an dieser Stelle zu etwa 65 nm abgeschätzt 
werden. Dieses Resultat wurde bei der Herstellung aller anderen TEM-Lamellen 
berücksichtigt. 
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5.1.2  Übersichtsaufnahmen im Transmissionselektronenmikroskop 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.1.3: Hellfeldaufnahmen der Proben a) A15, b) B15, c) A25, d) A60, e) Fe20 und 
f) Fe25 im TEM bei unterschiedlichen Vergrößerungen. 
 
Abbildung 5.1.3 zeigt TEM-Hellfeldaufnahmen der Proben A15, B15, A25, A60, Fe20 und 
Fe25. Durch diese Aufnahmen kann der prinzipiell gelungene Aufbau der 
Dünnschichtsysteme bestätigt werden. Die Höhen der Eisenpufferschichten und auch der 
Ba122-Schichten entsprechen in der Regel nicht exakt den während der Herstellung 
angezielten Werten. Die Höhe der Eisenschichten unterhalb der Ba122-Schichten beträgt für 
verschiedene Proben zwischen 20 nm und 30 nm. Zusätzlich konnte aus verschiedenen TEM-
Aufnahmen entnommen werden, dass die Höhen der Eisen- als auch der Ba122-Schichten 
innerhalb einer Probe Schwankungen von wenigen Nanometern unterliegen. 
In der Probe A60 können Risse (Abbildung 5.1.3 d) in der Ba122-Schicht bis hin zur 
Eisenschicht beobachtet werden. Beim genaueren Betrachten kann festgestellt werden, dass 
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sich die Risse auch entlang der Eisen-Ba122 Grenzfläche entlang der gesamten TEM-Lamelle 
erstrecken. Im Gegensatz dazu wurden in allen anderen Proben keine Risse beobachtet. 
Von allen Proben konnten SAD-Aufnahmen ähnlich der in Abbildung 5.1.2 b beobachtet 
werden, welche die erwarteten Orientierungen zwischen den einzelnen Schichten belegen. In 
Übereinstimmung dazu wurden in [Eng13b] mit einem Texturgoniometer aufgenommenen 
{110}-Polfiguren der Eisenschicht und {112}-Polfiguren der Ba122-Schichten gezeigt 
(Anhang B), welche die Orientierungsbeziehungen auf der Probe auch global nachweisen. In 
[Eng13b] wurden außerdem durch Röntgendiffraktometrie Gitterkonstanten der Ba122-
Schichten global gemessen. Dabei erfolgte die Messung der Gitterkonstanten c durch θ-2θ-
Messungen und die Messung der Gitterkonstanten a bei ausgewählten Proben durch 
Vermessung des reziproken Raumes (Reciprocal Space Maps), mit einer im Vergleich zu θ-
2θ-Messungen höheren Messunsicherheit. Tabelle 5.1 listet die Resultate dieser Messungen, 
die daraus berechneten c/a-Verhältnisse und die im TEM ermittelten Höhen der Ba122- und 
der Eisenschichten (hBa122 und hFe) auf. 
Eine Vergrößerung der Gitterkonstante a und eine Verkleinerung der Gitterkonstante c im 
Vergleich zur unbelasteten Probe belegen die biaxiale Zugdehnung der Ba122-Schicht von 
etwa 2% in den Dünnschichtsystemen. Die Gitterkonstanten c der Proben A10, A15, A25 und 
B15 haben ähnliche Werte. Die kleinen Unterschiede könnten durch lokal auftretende 
Relaxationsprozesse erklärt werden. In der Probe A60 ließen sich aus den Maxima der θ-2θ- 
Messungen zwei verschiedene Werte für die Gitterkonstante c ermitteln. Der kleinere Wert 
entspricht der gedehnten Ba122-Dünnschicht, während der größere Wert dem unbelasteten 
Ba122 entspricht. Für die Dehnungsrelaxation in der Probe A60 sind offenbar die 
beobachteten Risse verantwortlich. 
 
Tabelle 5.1: Gitterkonstanten (aus [Eng13b]), Höhe hBa122 der Ba122-Schichten und Höhe hFe 
der Eisenschichten. Wenn nicht anders angegeben, wird für die Messunsicherheit der 
Gitterkonstanten ein konstanter Wert von 1 × 10-3 nm angenommen. Des Weiteren sind die 
Proben Fe20, Fe25 und Fe30 mit entsprechender Höhe hFe gelistet. 
 
Probe c in nm a in nm c/a hBa122 in nm hFe in nm 
Ba122 [Kur13] 
(unbelastet)  1,3014 0,396 3,29   
A10 1,267 0,404 ± 0,002 3,14 ≈ 12 ≈ 29 
A15 1,271 0,404 ± 0,002 3,15 ≈ 17 ≈ 33 
A25 1,274 0,403 ± 0,002 3,16 ≈ 24 ≈ 20 
A60 
1,279 
1,301 
0,403 ± 0,004 
0,396 ± 0,005 
3,17 
3,29 
≈ 64 ≈ 32 
B15 1,274 (nicht gemessen) - ≈ 14 ≈ 11 
Fe20 ausgeheizt bei 690° C  0 ≈ 20 
Fe25 nicht ausgeheizt 0 ≈ 25 
Fe30 ausgeheizt bei 690° C 0 ≈ 31 
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5.1.3  Übersichtsaufnahmen im Rasterelektronenmikroskop 
 
Abbildung 5.1.4 zeigt BSE-Aufnahmen der Proben A15, B15, A25, A60, Fe20, Fe25 und 
zwei SE-Aufnahmen des Ba122-Einkristalls. 
 
 
 
 
 
 
Abbildung 5.1.4: BSE-Aufnahmen der Proben a) A15, b) B15, c) A25, d) A60, e) Fe20 und  f) 
Fe25 im REM. g) und h) zeigen SE-Aufnahmen der Probe Ba122-EK. 
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Bei geringer Vergrößerung weisen alle Proben dreidimensionale Defekte auf. Wie im 
Folgenden gezeigt wird, handelt es sich bei diesen zumeist um Partikel des entsprechenden 
Targetmaterials. Sie werden auch als Droplets bezeichnet und entstehen während des PLD-
Prozesses. Die kleinsten dieser Partikel sind weniger als 100 nm groß, während die größten 
bis zu einigen µm reichen. Der durchschnittliche Abstand zwischen ihnen wird auf etwa 5 µm 
bis 10 µm geschätzt. Die Wahrscheinlichkeit Droplets auf TEM-Aufnahmen zu finden ist sehr 
gering, weil bei der TEM-Lamellenpräparation solche Defekte nach Möglichkeit gemieden 
wurden. Auch die HREBSD-Messungen wurden in möglichst großen Abständen von den 
Droplets durchgeführt. 
In  Übereinstimmung mit den TEM-Aufnahmen können auf der Probe A60 Risse beobachtet 
werden. Die Risse liegen bevorzugt auf (100)- oder (010)-Ebenen des Ba122 Kristalls und der 
Abstand zwischen zwei Rissen beträgt im Durchschnitt etwa 1 µm. 
Die REM SE-Aufnahmen vom Ba122-Einkristall belegen, dass die c-Achsen orientierte 
Oberfläche nach dem Spaltprozess nicht unbeeinflusst geblieben ist. Neben abstehenden und 
verbogenen Teilen der Probe lassen sich bereits unter geringer Vergrößerung makroskopische 
Stufen erkennen, die meistens parallel zur [100]- oder [010]-Richtung des Ba122 Kristalls 
ausgerichtet sind. 
Um die Oberflächenbeschaffenheit der Dünnschichten hervorzuheben sind in Abbildung 5.1.5 
Inlens- und SE-Aufnahmen ausgewählter Proben (A25, B15 und Fe25) dargestellt. 
 
 
 
 
Abbildung 5.1.5: a) REM-Aufnahme der Probe A25 mit dem Inlens-Detektor. In diesem Bild 
ist die Probe um 40° um die REM X-Achse gekippt, der Maßstab ist daher nur für die X-Achse 
richtig. In b) ist die Probe B15 mit dem Inlens-Detektor abgebildet. Die REM-Aufnahmen in 
c) und d) zeigen dieselbe Stelle auf der Probe Fe25 mit c) Inlens- und d) SE-Detektor. 
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Die Aufnahmen der Proben A25 (Abbildung 5.1.5 a) und B15 (Abbildung 5.1.5 b) mit dem 
äußerst oberflächenempfindlichen Inlens-Detektor zeigen eine inselartige Oberflächen-
struktur mit atomaren Stufen. Das ist in Übereinstimmung mit den TEM-Aufnahmen, die 
Schwankungen der Ba122-Schichtdicke belegen. Die Stufen sind in der Regel parallel zu 
<110>-Richtungen des Ba122 Kristalls ausgerichtet. Die Höhe einzelner Stufen (die auch 
mehrere Atomlagen betragen könnte) kann mit dem REM nicht ermittelt werden. 
Auf der Probe Fe25 können ausgerichtete helle Strukturen mit dem Inlens-Detektor 
(Abbildung 5.1.5 c) beobachtet werden. Deren Kanten fallen mit <210>-Richtungen des 
Eisenkristalls zusammen. Weil diese Strukturen im SE-Detektor (Abbildung 5.1.5 d) nicht 
erkennbar sind, ist davon auszugehen, dass sie nur aus den obersten Nanometern der 
Oberfläche entstammen. Auf den beiden anderen Eisendünnschichten Fe20 und Fe30 wurden 
ebenfalls sehr ähnliche Strukturen im REM beobachtet. In Übereinstimmung damit ist auch 
auf einigen der TEM-Aufnahmen der Eisendünnschichten (Abbildungen 5.1.3 e und f) eine 
zusätzliche, etwas hellere, wenige nm hohe Schicht oberhalb der Eisenschicht erkennbar. In 
allen Proben mit einer Ba122-Schicht waren die Oberflächen der Eisenschichten während und 
auch nach der Herstellung keinem Einfluss der Umgebung (Feuchtigkeit und Sauerstoff) 
ausgesetzt. Im Gegensatz dazu waren die Eisendünnschichten ohne Ba122-Schicht dem 
Einfluss der Umgebung ausgesetzt, nachdem sie aus der Depositionskammer 
herausgenommen wurden, womit das Auftreten dieser Oberflächenstrukturen (z.B. als 
Oxidschicht) erklärt werden könnte. Für eine genauere Analyse wären zusätzliche 
Untersuchungen (z.B. mit einem hochauflösenden TEM) erforderlich, die im Rahmen dieser 
Arbeit nicht durchgeführt wurden. 
 
 
 
5.1.4  Untersuchungen mit EDX 
 
EDX Untersuchungen im REM wurden auf der Probe B15 durchgeführt. Dazu wurde der 
Elektronenstrahl auf einige ausgewählte Punkte gelenkt (Abbildungen 5.1.6 a und b). Aus den 
aufgenommenen EDX-Spektren (Abbildung 5.1.7) wurden die Anteile von Sauerstoff, 
Magnesium, Aluminium, Eisen, Arsen und Barium bestimmt, unter der Annahme, dass keine 
weiteren Elemente vorzufinden sind. Die Resultate sind in Tabelle 5.2 zusammengefasst. 
Diese Ergebnisse müssen mit Vorsicht betrachtet werden, denn sie unterliegen einer großen 
Messunsicherheit. Insbesondere haben zwei Ursachen besonders große Auswirkungen. Die 
Anteile von Sauerstoff, Magnesium und Aluminium können sehr stark durch die L- und M-
Linien von Eisen, Arsen und Barium in den aufgenommenen Spektren verfälscht werden. Des 
Weiteren ist das zur Information beitragende Volumen bei EDX relativ groß, so dass 
insbesondere bei kleineren Defekten oder der Untersuchung dünner Schichten eine 
Überlappung mit dem darunter liegenden Material existiert. 
Die Positionen 1 bis 3 liegen weit entfernt von Defekten. Die quantitativ fast gleichen 
Resultate sprechen für eine gute Reproduzierbarkeit. An diesen Stellen sind die ermittelten 
Anteile von Eisen, Arsen und Barium mit weniger als 2% sehr gering. Das kann mit dem 
großen Informationsvolumen erklärt werden – der wesentliche Teil der Information in den 
Spektren entstammt nicht aus der Oberfläche der Probe. Die ermittelten Anteile von 
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Sauerstoff, Magnesium und Aluminium geben qualitativ die Zusammensetzung des Spinell-
Substrates wieder, lediglich der ermittelte Sauerstoffanteil ist höher als erwartet. 
Die Messung auf Position 6 kann ähnlich interpretiert werden. Ein großer Teil der 
Information stammt aus dem Substrat, beim Rest handelt es sich fast ausschließlich um Eisen. 
Es dürfte sich daher um ein Eisen-Droplet handeln, das während der Abscheidung von Eisen 
entstanden ist. 
 
 
 
Abbildung 5.1.6: Inlens-Aufnahmen der Probe B15 an zwei unterschiedlichen Stellen. Die 
blau markierten Positionen wurden mit EDX analysiert. Die Probe ist um 40° um die REM X-
Achse gekippt, der Maßstab ist daher nur für die X-Achse richtig. 
 
 
 
Abbildung 5.1.7: EDX-Spektren an den Positionen a) 4 und b) 6 angegeben in Zählimpulsen 
pro Sekunde (cps) pro Energiekanal. 
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Tabelle 5.2: Resultate der EDX-Analyse an den Positionen 1 bis 6 aus Abbildung 5.1.6. Alle 
Angaben sind in Atomprozent.  
 
Position O Mg Al Fe As Ba 
1 60,3 12,3 25,7 1,2 0,4 0,1 
2 60,3 12,3 25,6 1,2 0,4 0,2 
3 60,6 12,1 25,3 1,5 0,4 0,1 
4 39,2 1,8 7,7 12,8 16,4 22,1 
5 45,1 5,5 15,1 18,2 10,7 5,4 
6 30,7 6,3 13,4 48,5 0,9 0,2 
 
Die Messungen auf den Positionen 4 und 5 weisen auf die Präsenz von Eisen, Arsen und 
Barium hin, jedoch nicht in der Stöchiometrie von BaFe2As2. Bezüglich Eisen, Barium und 
Arsen gibt es auch deutliche Unterschiede zwischen den Positionen 4 und 5. Bei der 
Position 4 handelt es sich vermutlich anteilig um Ba5As3, das als Fremdphase innerhalb des 
gesinterten Targetmaterials auftreten kann. Die bei der Abscheidung von BaFe2As2 
entstehenden Droplets können sich daher in ihrer Zusammensetzung unterscheiden. 
 
 
 
5.1.5  Mikrobeugung 
 
Wie im Abschnitt 4.1.2 erläutert, kann die Mikrobeugung für die Untersuchung sehr kleiner 
Probenvolumina verwendet werden. Die Resultate sind im Einklang mit den Beobachtungen 
in Abbildung 5.1.2 b. Darüber hinaus liefern Messungen an der Grenzfläche zwischen Eisen 
und Ba122 zusätzliche Erkenntnisse. Anhand der Probe A15 wird dies im Folgenden gezeigt. 
Der Elektronenstrahl wurde an der Eisen-Ba122 Grenzfläche fokussiert und es wurden 
Beugungsbilder in Abständen von jeweils ca. 50 nm aufgenommen (Skizze in 
Abbildung 5.1.8). Dadurch enthalten die Beugungsbilder Information und Reflexe sowohl aus 
der Eisenschicht als auch aus der Ba122-Schicht. Die Beugungsbilder die an den 
Messpositionen 1 bis 3 aufgezeichnet wurden, sind in Abbildungen 5.1.9 a bis c dargestellt. 
Die Kameralänge wurde so gewählt, dass lediglich Reflexe aus der 0. Laue-Zone auftreten. 
 
 
 
Abbildung 5.1.8: Skizze der Messpositionen für Mikrobeugung (durch rote Punkte markiert). 
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Es können Unterschiede zwischen den drei Messpositionen beobachtet werden. Ein 
Unterschied ist die veränderte Intensität einzelner Reflexe. Diese Änderungen können mit 
einer kleinen Änderung der Orientierung der Ba122- und der Eisenschicht erklärt werden. 
Entsprechend Abbildung 4.4 verändert sich bereits mit einer kleinen Drehung des Kristalls der 
Schnittpunkt zwischen Ewald-Sphäre und den Stäbchen im reziproken Raum. Damit ändert 
sich die Abweichung s und damit auch die von dieser Abweichung abhängige Intensität. 
Insbesondere Drehungen des Kristalls um die TEM X- und Z-Achse könnten zu solchen 
Intensitätsänderungen führen. Ein weiterer Unterschied wird in Abbildungen 5.1.9 d und e 
hervorgehoben. Der 112 -Reflex von Eisen ist gegenüber dem 208 -Reflex von Ba122 
zwischen den Messpositionen 1 und 2 geringfügig verschoben. Diese Veränderung kann 
durch eine kleine lokale Drehung des Ba122 Kristalls relativ zur Eisenschicht um die TEM Y-
Achse erklärt werden. Eine grob ermittelte relative Verschiebung von ca. 5 Pixeln auf dem 
Detektorschirm entspricht einem Drehwinkel von ca. 0,4°. Qualitativ ähnliche Veränderungen 
wurden in den anderen Ba122-Dünnschichten beobachtet und auch in den Proben, die nur 
eine Eisenschicht haben. 
Einerseits spricht das für eine Mosaizität der auf Spinell aufgewachsenen Dünnschichten. 
Andererseits wurde am Anfang dieses Kapitels gezeigt, dass die TEM-Lamellenpräparation 
zur Zerstörung der Ba122-Schicht führen kann. Somit lässt sich an dieser Stelle nicht 
ausschließen, dass die kleinen Änderungen der Orientierung durch die Präparation beeinflusst 
oder sogar verursacht wurden. Darum wurde auf eine aufwendige quantitative Auswertung 
dieser Beobachtungen verzichtet. Insbesondere gilt es nachzuweisen, ob kleine Änderungen 
der Orientierung auch in Probenbereichen beobachtet werden können, in denen 
Präparationsartefakte ausgeschlossen werden können. 
 
 
 
Abbildung 5.1.9: Beugungsbilder (im Uhrzeigersinn um 90° gedreht) an Messpositionen 1 bis 
3 (a bis c). In d) und e) sind die orange eingerahmten Ausschnitte aus a) und b) vergrößert 
dargestellt. Die indizierten Reflexe von Eisen sind blau und von Ba122 grün markiert. 
 
 
 
5. Ergebnisse und Diskussion – CBED im Substrat 
 
- 53 - 
 
 
5.2  Beugung mit konvergentem Elektronenstrahl im Substrat 
 
Wie in Kapitel 4.1.2 ausführlich beschrieben, wurden an dicken Lamellenfenstern Kossel-
Pattern im Substrat in unterschiedlichen Entfernungen von der Spinell-Eisen Grenzfläche 
aufgenommen. In Abbildung 5.2.1 sind die in der Probe A15 aufgenommenen Kossel-Pattern 
dargestellt. Die Kossel-Pattern sind in allen Abbildungen im Uhrzeigersinn um 90° gedreht. 
Solange beim Experiment eine große Entfernung (ca. 400 nm oder mehr) zur Spinell-Eisen 
Grenzfläche vorliegt (Abbildung 5.2.1 a), können hochwertige Kossel-Pattern mit vielen hoch 
indizierten HOLZ-Linien beobachtet werden. Ein Vergleich mit einem simulierten Kossel-
Pattern in Abbildung 5.2.3 a zeigt sehr gute Übereinstimmung. Die Indizierung ausgewählter 
Linien zeigt, dass die meisten HOLZ-Linien der ersten (z.B. 12 1 7) oder der zweiten (z.B. 
14 2 8) Laue-Zone zuzuordnen sind. Aufgrund der starken dynamischen Wechselwirkung 
weichen einige der HOLZ-Linien von einem geraden Verlauf ab. Die experimentellen Kossel-
Pattern zeigen einen schlechteren Kontrast, als die dynamisch simulierten. Dafür gibt es zwei 
wesentliche Gründe. Erstens, werden auf dem Flächendetektor inelastisch gestreute 
Elektronen detektiert, die zu einer Untergrundintensität führen. Ein anderer Grund ist die 
Bewegung der Atome um ihre Ruhelage bei Raumtemperatur, die zu einer Absenkung der 
gestreuten Intensität führt (eine quantitative Beschreibung erfolgt durch den Debye-Waller 
Faktor [Mor02]). Qualitativ höherwertige Kossel-Pattern könnten durch Verwendung eines 
Energiefilters und durch Probenkühlung erhalten werden, diese Möglichkeit gab es bei dem 
verwendeten TEM jedoch nicht.  
 
 
 
Abbildung 5.2.1: Im Spinell-Substrat (der Probe A15) aufgenommene Kossel-Pattern mit 
unterschiedlicher Entfernung von der Spinell-Eisen Grenzfläche: a) 400 nm, b) 200 nm und 
c) 100 nm. Der Primärelektronenstrahl ist in allen Aufnahmen parallel zur Spinell [1 12 0]-
Richtung.  
 
Nähert sich der Primärelektronenstrahl der Grenzfläche, spalten einige der HOLZ-Linien auf 
(Abbildung 5.2.1 b). Sehr nahe der Grenzfläche (Abbildung 5.2.1 c) sind nur noch diejenigen 
HOLZ-Linien gut erkenntlich, welche von Netzebenen entstammen, deren Normalen nahezu 
parallel zur Spinell [100]-Richtung liegen. Verwertbare Kossel-Pattern aus der Eisen- und 
Ba122-Schicht konnten nicht aufgenommen werden, bzw. konnten in diesen überhaupt keine 
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HOLZ-Linien erkannt werden. Die Verbreiterung von HOLZ-Linien in gedehnten 
Dünnschichten in der Nähe der Grenzfläche wurde bereits in früheren Arbeiten beobachtet 
[Ban94, Pai00, Cle04, Hou06, Die09]. Die Verbreiterung wird damit begründet, dass es 
entlang der kleinsten TEM-Lamellendimension zu einer Spannungsrelaxation und einer 
Krümmung der Lamelle kommt. Eine Krümmung um die TEM X-Achse führt dazu, dass 
entlang der Transmissionsrichtung die Orientierung des Kristalls sich geringfügig ändert. 
Weil die Position der HOLZ-Linien auch sehr stark von der der Orientierung abhängig ist, 
resultiert die Krümmung der TEM-Lamelle in einer Verbreiterung der entsprechenden HOLZ-
Linien. Eine quantitative Beschreibung des sich dann einstellenden Linienprofils wurde durch 
Houdellier et al. [Hou06, Hou08] vorgestellt. 
Die Verbreiterung der HOLZ-Linien in der Probe A15, aber auch in Kossel-Pattern anderer 
Proben ist nicht immer symmetrisch. Das könnte mit einer ungleichmäßigen Krümmung der 
TEM-Lamelle erklärt werden. Außerdem ist die Verbreiterung so groß, dass nur wenige 
HOLZ-Linien für eine quantitative Auswertung herangezogen werden konnten. 
In Abbildung 5.2.2 ist der zentrale Ausschnitt der Kossel-Pattern in 400 nm und 100 nm 
Entfernung von der Spinell-Eisen Grenzfläche vergrößert dargestellt. Es sind drei gut 
erkennbare linienartige Strukturen markiert (A, B und C). Außerdem ist in Abbildung 5.2.2 b 
eine geringfügige Verschiebung der Linie B erkennbar, so dass sich die Abstände AB und BC 
(L1 und L2) verändern. Eine präzise Vermessung von L1 und L2 hängt von der Festlegung der 
Messpositionen ab. Sowohl in den experimentellen, als auch in simulierten Kossel-Pattern 
wurden dafür die in Abbildung 5.2.3 b markierten Stellen verwendet. An der Messposition B 
wurden zwei Stellen vermessen, und dann der Mittelwert gebildet. In den experimentellen 
Kossel-Pattern konnte aufgrund der Verbreiterung der (919) HOLZ-Linien an der 
Messposition B manchmal nur eine Stelle vermessen werden. Einige Beispiele zur genauen 
Bestimmung der Position und das Abschätzen der Messunsicherheit sind im Anhang C 
vorgeführt. 
 
 
 
Abbildung 5.2.2: Vergrößerte Ausschnitte der Kossel-Pattern aus Abbildung 5.2.1 mit 
unterschiedlicher Entfernung von der Spinell-Eisen Grenzfläche: a) 400 nm und b) 100 nm. 
Die Abstände  und  werden mit L1 und L2 bezeichnet. 
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Abbildung 5.2.3: Dynamisch simulierte Kossel-Pattern des Spinell-Substrates. In a) wurden 
zusätzlich ausgewählte HOLZ-Linien mit roten Linien nachgezogen und mit Hilfe einer 
kinematischen Simulation der TEMStrain Software indiziert. In b) sind die für die Auswertung 
verwendeten Messpositionen eingezeichnet (rote Markierungen).  
 
In Abbildung 5.2.4 a ist das Verhältnis L1/L2 in Abhängigkeit des Abstandes von der Spinell-
Eisen Grenzfläche für die vermessenen Proben dargestellt. Die Probe A60 wurde zweimal 
vermessen, einmal unterhalb eines Risses der Ba122-Schicht (A60R) und einmal unterhalb 
einer Stelle zwischen zwei Rissen (A60Z). 
 
 
 
Abbildung 5.2.4: Gemessenes Verhältnis L1/L2 in Abhängigkeit vom Abstand zur Spinell-Eisen 
Grenzfläche. In a) sind die Absolutwerte angegeben, während in b) die Werte auf L1/L2 bei 
800 nm der jeweiligen Probe normiert sind. 
 
In großer Entfernung von der Spinell-Eisen Grenzfläche zeigen die Proben unterschiedliche 
Verhältnisse L1/L2. Das kann damit erklärt werden, dass zwischen den Messungen teilweise 
größere Zeiträume verstrichen sind und sogar ein Wechsel der TEM-Kathode stattgefunden 
hat. Die Messungen (an verschiedenen Proben) sind daher vermutlich nicht mit der gleichen 
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Beschleunigungsspannung ausgeführt worden. Bereits kleine Änderungen der 
Beschleunigungsspannung führen (bei unveränderter Kristallstruktur) zu Änderungen des 
Verhältnisses L1/L2, wie anhand vermessener simulierter Kossel-Pattern in Abbildung 5.2.5 
gezeigt ist. Für eine bessere Übersicht sind deshalb in Abbildung 5.2.4 b die Verhältnisse 
L1/L2 normiert auf das Resultat der entsprechenden Probe bei 800 nm Entfernung von der 
Spinell-Eisen Grenzfläche abgebildet. 
Bei einem Abstand von mehr als 100 nm sind im Rahmen der großen Messunsicherheit bei 
keiner der Proben deutliche Veränderungen erkennbar. In der Nähe der Grenzfläche zeigen 
die Proben A15, A25, A60Z und C60 (die eine Ba122-Schicht ohne Risse haben) eine 
Zunahme des Verhältnisses L1/L2. Mit etwa 10% ist die Zunahme in der Probe A15 am 
größten. Mit etwa 5% fällt diese Zunahme in der Probe C60 deutlich geringer aus. Während 
die Probe A60Z ein sehr ähnliches Verhalten zur Probe C60 aufweist, lässt sich eine Zunahme 
des Verhältnisses L1/L2 für die Probe A60R nicht mit Sicherheit belegen. Die Proben Fe20 und 
Fe25 zeigen im Rahmen der großen Messunsicherheit keine nachweislichen Veränderungen. 
Um diese Beobachtungen zu verstehen, werden im Folgenden drei unterschiedliche 
Annahmen in Serien von simulierten Kossel-Pattern getroffen. Diese Annahmen beinhalten 
Veränderungen der Kristallstruktur im Spinell-Substrat, die eine Zunahme des Verhältnisses 
L1/L2 erklären würden. Alle Annahmen sehen keine Normalspannungen in der Substratebene 
vor, d.h. σ33 = 0. Des Weiteren wird immer angenommen, dass die Schubkomponenten der 
Spannung ebenfalls null sind. 
 
 
 
Abbildung 5.2.5: Aus simulierten Pattern ermitteltes Verhältnis L1/L2 in Abhängigkeit von der 
Beschleunigungsspannung des Primärelektronenstrahls. Zusätzlich sind die Resultate der 
vermessenen Proben bei 800 nm Entfernung von der Spinell-Eisen Grenzfläche eingezeichnet. 
 
Die erste Annahme (AN1) beschreibt die gleichmäßige Veränderung der Gitterkonstanten a 
und b in der Substratebene, d.h. σ11 = σ22 = σ0 ≠ 0. Diese Annahme kann auch als „Bulk“-
Annahme bezeichnet werden, denn sie setzt eine Symmetrie der Probe in der Substratebene 
voraus. Die zweite Annahme (AN2) beschreibt die Veränderung der Gitterkonstanten a, 
während die Spannung in Transmissionsrichtung bei Null liegt, d.h. σ11 = σ0 ≠ 0 und 
σ22 = σ33 = 0. In der dritten Annahme (AN3) ist die Gitterkonstante a = a0 = 8,084 Å konstant, 
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während b sich verändern kann, d.h. σ11 ≠ 0, so dass a = a0 und σ22 ≠ 0. Eine Annahme mit 
einem konstanten b = b0 = 8,084 Å wurde nicht getroffen, denn dann ließe sich die 
beobachtete Verbreiterung der HOLZ-Linien nicht erklären. Mit Hilfe der in Kapitel 2 
aufgeführten Relationen (2.8) und (2.9) und der elastischen Konstanten aus der Tabelle 2.1 
wurden die nicht vorgegebenen Gitterkonstanten c (in AN1 und AN3), bzw. b und c (in AN2) 
berechnet und für die Simulationen der Kossel-Pattern verwendet. 
In Abbildung 5.2.6 sind die Veränderungen von L1/L2 in Abhängigkeit von der 
Gitterkonstanten a (für AN1 und AN2) und b (für AN3) dargestellt. Die vermessenen Kossel-
Pattern wurden mit 198200 V Beschleunigungsspannung simuliert und die Resultate von 
L1/L2 sind auf die ungestörten Gitterkonstanten (a = b = c = a0 = 8,084 Å) normiert. Ein 
möglicher Einwand an dieser Stelle wäre die Forderung, dass für alle Proben unterschiedliche 
Simulationen mit verschiedenen Beschleunigungsspannungen entsprechend Abbildung 5.2.5 
anzufertigen sind. Darauf kann jedoch verzichtet werden, denn wie in Abbildung 5.2.7 am 
Beispiel von AN1 und AN3 gezeigt wird, sind die linear gefitteten Anstiege dieser Annahmen 
für verschiedene Beschleunigungsspannungen zwischen 198100 V und 198300 V annähernd 
gleich. Die ermittelten Abweichungen der Anstiege der gefitteten Geraden (bei gleicher 
Annahme und verschiedenen Beschleunigungsspannungen) betragen weniger als ein Prozent. 
 
 
 
Abbildung 5.2.6: Aus simulierten Pattern ermitteltes Verhältnis L1/L2 als Funktion der 
Gitterkonstanten für verschiedene Annahmen. 
 
Entsprechend der unterschiedlichen Annahmen würden Veränderungen der Gitterkonstanten 
im Promillebereich zu der beobachteten Vergrößerung von L1/L2 führen. An dieser Stelle ist 
es sehr wichtig zu betonen, dass die Resultate bis dahin zunächst nicht eindeutig sind, 
hauptsächlich weil die Verwendung weiterer HOLZ-Linien aus den experimentellen Kossel-
Pattern nicht möglich ist. Außerdem ist durch die Verwendung von nur drei ausgewählten 
Punkten in den Kossel-Pattern die Genauigkeit der hier durchgeführten Messungen deutlich 
geringer, als in den in Kapitel 4.1.2 angegebenen Arbeiten. Verwendet man die 
Messunsicherheit der gemessenen Punkte in 50 nm Entfernung von der Spinell-Eisen 
Grenzfläche, und die gefittete Gerade der Annahme AN3, so erhält man eine relative 
Messunsicherheit ∆b/b von etwa 7 × 10-4.  
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Abbildung 5.2.7: Aus simulierten Pattern ermitteltes Verhältnis L1/L2 als Funktion der 
Gitterkonstanten für verschiedene Beschleunigungsspannungen in der Annahme a) AN1 und 
b) AN3. 
 
Durch die Betrachtung der endlichen Dimensionen der TEM-Lamelle und aufgrund der 
unterschiedlichen Ergebnisse von einzelnen Proben können weitere Schlüsse gezogen werden, 
welche nur die Annahme AN3 stützen. Die Proben, die eine messbare Vergrößerung von L1/L2 
aufweisen, haben die Gemeinsamkeit, dass in ihnen durch die Ba122-Schicht eine 
Druckspannung auf das Substrat ausgeübt wird. Andererseits haben Proben, in denen sich 
eine Änderung von L1/L2 nicht mit Sicherheit belegen lässt, keine Ba122-Schicht (Fe20 und 
Fe25) oder die Druckspannung ist durch einen Riss zumindest teilweise gemindert (Probe 
A60R). Im Weiteren wird daher angenommen, dass entlang der kürzesten Dimension der 
TEM-Lamellen (entlang der TEM Y-Achse) die Gitterkonstante b des Spinell-Substrates 
durch eine intakte Ba122-Schicht gestaucht wird, d.h. es erfolgt eine Krümmung der Lamelle 
um die TEM X-Achse und die Krümmungsachse ist auf der Seite der Ba122-Schicht. Im 
Gegensatz dazu erfordern die Annahmen AN1 und AN2 eine zusätzliche Krümmung der 
TEM-Lamelle um die TEM Y-Achse, mit einer Vergrößerung der Gitterkonstanten a des 
Spinell-Substrates (entlang der TEM X-Achse) und damit einer Anpassung an die 
Gitterkonstante der Eisenschicht. In diesem Fall würde die Druckspannung einer Ba122-
Schicht dem entgegenwirken, d.h. die Vergrößerung von L1/L2 müsste bei den Proben Fe20 
und Fe25 am höchsten sein. Weil jedoch genau das Gegenteil beobachtet wurde, ist davon 
auszugehen, dass die Annahmen AN1 und AN2 nicht mit der Realität übereinstimmen. 
Außerdem spricht die vergleichsweise große Abmessung der TEM-Lamelle in TEM X-
Richtung (mindestens 3 µm, wenn man nur die dicken Lamellenfenster berücksichtigt) gegen 
eine größere Relaxation der Gitterkonstanten a, die in TEM X-Richtung zeigt. Deshalb wurde 
auch auf eine Annahme mit einer relaxierten Gitterkonstante a (d.h. σ11 = 0) verzichtet. 
Zusätzlich spricht für die Annahme AN3 die Beobachtung, dass die Verbreiterung der HOLZ-
Linien in der Nähe der Spinell-Eisen Grenzfläche bei den Proben Fe20 und Fe25 wesentlich 
geringer ausfällt, als bei Proben mit einer Ba122-Schicht (hier nicht gezeigt). Mit der 
Annahme AN3 wird daher vermutet, dass die TEM-Lamellen der Proben Fe20 und Fe25 
andersherum gekrümmt sind als die restlichen Proben. Aufgrund der recht kleinen 
Gitterfehlpassung zwischen Spinell und Eisen sind dann jedoch die resultierenden 
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Veränderungen der Gitterkonstanten vermutlich zu gering, um sie mit dem hier verwendeten 
Ansatz nachzuweisen. 
Zusammenfassend lassen sich diese Resultate also folgenderweise interpretieren: Nur eine 
Ba122-Schicht und damit einwirkende Druckspannung führt zu deutlich messbaren 
Veränderungen der Gitterkonstanten im Substrat einer TEM-Lamelle. Wird die 
Druckspannung durch Risse (A60) verringert, so werden die Veränderungen geringer, bzw. 
sie sind überhaupt nicht vorhanden, wenn die Ba122-Schicht fehlt (Proben Fe20 und Fe25). 
In den in [Che13] veröffentlichten vorläufigen Resultaten wurde nur eine Probe vermessen. 
Weil für die richtige Interpretation die notwendigen weiteren Messungen (vor allem an 
Proben ohne Ba122-Schicht) zu dem Zeitpunkt noch nicht durchgeführt worden sind, ist in 
[Che13] die sinnvollere Annahme AN3 nicht dargestellt. 
Vollständigkeitshalber muss noch erwähnt werden, dass Simulationen mit unterschiedlichen 
Lamellendicken ebenfalls eine Zunahme des Verhältnisses L1/L2 zeigen, sobald eine Dicke 
des Lamellenfensters von 300 nm unterschritten wird (Abbildung 5.2.8). Bei Lamellendicken 
von weniger als 250 nm werden die relevanten HOLZ-Linien sehr breit (Abbildung 5.2.9) und 
an der Messstelle B kann entsprechend Abbildung 5.2.3 b kein Intensitätsminimum gefunden 
werden. Die größtmögliche messbare Veränderung von etwa 1,5% ist nicht ausreichend, um 
die gemessenen Veränderungen von bis zu 10% zu erklären. Des Weiteren wurde anhand der 
parallelen Dickenkonturen in den Kossel-Pattern ermittelt, dass die Lamellendicke bei allen 
Proben 300 nm nicht unterschreitet. 
 
 
 
Abbildung 5.2.8: Aus simulierten Pattern ermitteltes Verhältnis L1/L2 als Funktion der 
Lamellendicke. Die Resultate sind auf den Wert bei 500 nm normiert. 
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Abbildung 5.2.9: Dynamisch simulierte Kossel-Pattern des Spinell-Substrates für 
unterschiedliche Dicken der TEM-Lamelle: a) 500 nm, b) 450 nm, c) 400 nm, d) 350 nm, e) 
300 nm und  f) 250 nm. 
 
Der große Aufwand dieser Auswertung kann die eher ungenügenden Resultate der Messungen 
kaum rechtfertigen, jedoch kann aus diesen Ergebnissen eine andere, sehr wichtige 
Schlussfolgerung gezogen werden: Der Dehnungszustand in den Proben wird nach der 
Probenpräparation durch die Krümmung der TEM-Lamelle nachweislich verändert. Selbst 
wenn es im TEM erfolgreich gelingt, den Dehnungszustand in den Ba122-Dünnschichten sehr 
präzise und mit sehr hoher Ortsauflösung zu bestimmen, würde dieses prinzipielle Problem 
weiterhin einen Angriffspunkt bilden. Analog zu den Untersuchungen durch Mikrobeugung 
gibt es deshalb auch am Ende dieses Abschnittes eine große Motivation unveränderte Proben 
zu untersuchen. Dazu sind die Methoden HREBSD und ECCI im REM sehr gut geeignete 
Mittel und das Hauptthema des nächsten Kapitels. 
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5.3  Messungen im Rasterelektronenmikroskop 
 
5.3.1  Untersuchungen mit HREBSD 
 
Wie in Kapitel 4.2 erwähnt, wurden zum Testen der Auswertesoftware HREBSD-Messungen 
auf einem Silizium-Wafer durchgeführt. Um die Qualität eines Spinell-Substrates zu 
überprüfen, wurden auch HREBSD-Messungen auf dem Spinell-Substrat der Probe A25 
durchgeführt. Das erfolgte auf einem kleinen Teil der Probenoberfläche, auf dem die Ba122- 
und die Eisenschicht durch Ätzen entfernt worden sind. Die Ergebnisse der Linien-Mappings 
auf dem Silizium-Wafer und dem Spinell-Substrat sind in Abbildungen 5.3.1 a und b 
dargestellt. Es sind die Drehungen um die REM Achsen, die Normal- und Scherdehnungen 
entlang des Linien-Mappings aufgetragen. Die eingezeichneten Fehlerbalken entsprechen der 
Standardabweichung der Resultate von jeweils drei benachbarten Messpunkten, daher sind 
anstatt von 1500 nur 500 Punkte entlang des Linien-Mappings abgebildet. 
Abbildungen 5.3.2 a bis c zeigen die Resultate der HREBSD-Messungen auf der Eisendünn-
schicht Fe25 und den ausgeheizten Eisendünnschichten Fe20 und Fe30. Zwecks einer 
genaueren Darstellung ist neben jedem vollständigen Linien-Mapping jeweils ein 
ausgewählter 2 µm Ausschnitt gezeichnet. Analog dazu zeigen die Abbildungen 5.3.3 a bis c 
die Ergebnisse der Linien-Mappings der Proben A15, A25 und B15 und die Abbildung 5.3.4 
des orientierten Ba122-Einkristalls. Bei der Durchführung der Messungen auf dem Ba122-
Einkristall wurde darauf geachtet, die größeren Oberflächenstufen zu vermeiden, die 
vermutlich durch den Spaltprozess entstanden sind (Kapitel 5.1). Alle bis dahin gezeigten 
Messungen wurden unter gleichen Bedingungen durchgeführt (lediglich der 
Rückstreukoeffizient ist für verschiedene Materialien unterschiedlich) und mit gleichen 
Parametern ausgewertet (bis auf die Auswahl der ROIs, Anhang A4) und sollten deswegen 
prinzipiell vergleichbar sein. In den Abbildungen 5.3.1 bis 5.3.4 wurden sowohl für die 
Achsen der Drehungen als auch die Achsen der Dehnungen die gleichen Skalen verwendet. 
Des Weiteren wurden auf allen Proben mehrere HREBSD-Messungen an verschiedenen 
Probenstellen durchgeführt, wodurch Gewissheit besteht, dass die hier gezeigten Resultate 
repräsentativ sind. 
Sowohl im Silizium als auch im Spinell-Substrat sind keine nachweisbaren Änderungen der 
gemessenen Werte relativ zum Referenzpattern zu verzeichnen. Damit wird im Weiteren das 
Spinell-Substrat im Rahmen der untersuchten Probenabmessungen und der Genauigkeit von 
HREBSD als ein idealer Einkristall betrachtet. Die qualitativ hochwertigen Kossel-Pattern, 
die in den Spinell-Substraten der Dünnschichten aufgenommen werden konnten (Kapitel 5.2), 
untermauern diese Annahme.  
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a)   Silizium          b)    Spinell 
 
 
 
Abbildung 5.3.1: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf a) dem 
Silizium-Wafer und b) dem Spinell-Substrat entlang des Linien-Mappings. 
 
 
 
5. Ergebnisse und Diskussion – Messungen im Rasterelektronenmikroskop 
 
- 63 - 
 
 
         Fe25 
 
 
 
Abbildung 5.3.2 a: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf der 
Probe Fe25 (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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         Fe20 
 
 
 
Abbildung 5.3.2 b: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf der 
Probe Fe20 (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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         Fe30 
 
 
 
Abbildung 5.3.2 c: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf der 
Probe Fe30 (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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          A15 
 
 
 
Abbildung 5.3.3 a: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf der 
Probe A15 (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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          A25 
 
 
 
Abbildung 5.3.3 b: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf der 
Probe A25 (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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          B15 
 
 
 
Abbildung 5.3.3 c: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf der 
Probe B15 (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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                Ba112-EK 
 
 
 
Abbildung 5.3.4: Drehungen um die REM Achsen, Scher- und Normaldehnungen auf dem 
Ba122-Einkristall (links) und ein 2 µm Ausschnitt derselben Ergebnisse (rechts). 
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Ein ganz anderes Verhalten zeigen alle Dünnschichten. Relativ zu einem Referenzpattern der 
entsprechenden Linien-Mappings sind kleine Drehungen des Gitters auf einer Längenskala 
von einigen 100 nm oder weniger erkennbar. Eine ähnliche Aussage kann für die Scher- und 
Normaldehnungen getroffen werden, die im Weiteren als lokale Schwankungen des 
Dehnungszustandes beschrieben werden. Außerdem können Unterschiede in den Amplituden 
der Drehungen und der Schwankungen des Dehnungszustandes zwischen verschiedenen 
Proben beobachtet werden. Sie sind am höchsten bei der nicht ausgeheizten Eisendünnschicht 
Fe25 mit etwa 0,6° für die Drehungen (zwischen niedrigstem und höchstem Wert des Linien-
Mappings) und analog dazu bis zu 0,005 für die Dehnungen. In den ausgeheizten 
Eisendünnschichten Fe20 und Fe30 sind diese Amplituden mit etwa 0,4° bzw. 0,3 geringer. 
Die Amplituden auf den Proben A15 und A25 sind (abgesehen von den Drehungen) mit 
denen auf den ausgeheizten Eisendünnschichten vergleichbar. Deutlich geringere 
Schwankungen liegen auf der Probe B15 vor. Zusätzlich sind auf der Probe B15 Gebiete mit 
mehreren 100 nm Ausdehnung erkennbar, in welchen relativ zur ausgewählten Referenzstelle 
ε33 permanent auf mehr als 2 × 10
-3 erhöht ist, während ε11 und ε22 permanent negativ sind. 
Relativ zur Referenzstelle ist daher die Gitterkonstante c um mehr als 0,2% gedehnt und die 
Gitterkonstanten a und b gestaucht. Unter der Annahme, dass am Ort des Referenzpatterns die 
Ba122-Schicht der Probe B15 in der Substratebene die theoretisch erwartete Dehnung von 
2,0% aufweist, sind solche Stellen teilweise dehnungsrelaxiert und werden im Weiteren als 
PSR-Stellen (partially strain relaxed – PSR) bezeichnet. 
Im Ba122-Einkristall können ebenfalls kleine Drehungen des Gitters und Schwankungen des 
Dehnungszustandes beobachtet werden. Jedoch ist die Längenskala dieser Änderungen mit 
etwa einem µm oder mehr deutlich größer in Vergleich zu allen Dünnschichten. Es gibt auch 
Gebiete, die über mehrere µm mit den Resultaten von dem Silizium-Wafer und dem Spinell-
Substrat vergleichbar sind, d.h. praktisch defektfrei erscheinen (z.B. auf dem Intervall 
zwischen 5 µm bis 9 µm des Linien-Mappings in der Abbildung 5.3.4). 
 
Systematische Messunsicherheit der HREBSD-Messungen 
Um die gezeigten Resultate richtig interpretieren zu können, ist zunächst eine qualitative 
Diskussion der Auswertung der HREBSD-Messungen unter Einbeziehung von Quellen für 
systematische Messunsicherheit zwingend notwendig. 
Eine wichtige Angelegenheit stellt die Auswahl des Referenzpatterns für die Daten in den 
Abbildungen 5.3.1 bis 5.3.4 dar. Weil in allen Dünnschichten Dehnungsinhomogenitäten 
existieren, gibt es bei den Messungen auf den Dünnschichten kein EBSD-Pattern, dem 
eindeutig ein ungestörtes Kristallgitter oder eine Probenstelle mit dem idealen ebenen 
Dehnungszustand zugeordnet werden kann. Versucht man dieses Problem durch verschiedene 
Proben (von denen eine als ungestörte Referenz dienen soll) zu umgehen, so müsste man für 
die HREBSD-Messung beide Proben entlang aller REM-Koordinatenachsen auf etwa 1 µm 
genau positionieren. Praktisch ist das nicht möglich und größere Abweichungen wirken sich 
auf die Auswertung aus [Bri10]. Eine lokale (Wärme-)Behandlung der Proben, mit dem Ziel 
eine defektfreie Probenstelle auf der Dünnschicht herzustellen, gilt aufgrund der Instabilität 
der Ba122 Phase ebenfalls als sehr schwierig. 
Aus den Röntgenmessungen geht hervor, dass die Ba122-Dünnschichten global in der 
Substratebene um etwa 2% gedehnt sind [Eng13a]. Diese Dehnung und die entsprechende 
Reduzierung der Gitterkonstante c sind das wesentliche Ziel der Dünnschichtherstellung. 
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Daher erscheint es sinnvoll den Dehnungszustand über die Gitterkonstante c bzw. über ε33 zu 
definieren. Im Weiteren wird deswegen angenommen, dass Probenstellen mit einer 
vergleichsweise kleinen Gitterkonstante c und entsprechend kleinem ε33 etwa der 
theoretischen ebenen Zugdehnung von 2% ausgesetzt sind. Darum wurden die EBSD-Pattern 
aus solchen Probenstellen willkürlich als Referenzpattern bevorzugt. Abgesehen davon 
wurden für die Eisen- und die Ba122-Dünnschichten aus mehreren möglichen 
Referenzpattern diejenigen ausgewählt, mit welchen die Drehungen und Dehnungen entlang 
der Linien-Mappings um die Null oszillieren. 
In Abbildung 5.3.5 wird am Beispiel der auf der Probe B15 gemessenen Normaldehnungen 
ε33 gezeigt, dass die Auswahl unterschiedlicher Referenzpattern in einem Versatz der 
Dehnungen gegeneinander resultiert. Es ist aber auch erkennbar, dass die relativen 
Amplituden (im Rahmen der zufälligen Messunsicherheit) und die Orte der Minima und 
Maxima gleich bleiben. Die Scherdehnungen und Drehungen verhalten sich qualitativ sehr 
ähnlich (hier nicht gezeigt). 
 
a)           b) 
 
 
Abbildung 5.3.5: a) ε33 der Probe B15 für unterschiedliche Referenzpattern (die der 
angegebenen Position des Linien-Mappings entstammen) und b) alle Normaldehnungen für 
das Referenzpattern bei Xref = 4,90 µm. 
 
Ein Parameter, der einen großen Einfluss auf die Resultate hat, ist der innere Radius Ri des 
Bandfilters der FT bei der Berechnung der CCF. Um das zu demonstrieren, ist in 
Abbildung 5.3.6 die Normaldehnung ε33 der Probe B15 als Funktion verschiedener Ri 
aufgetragen. Für höhere Ri können neben einem kleinen Versatz von ε33 zu kleineren Werten 
auch Veränderungen der relativen Amplituden beobachtet werden. So beträgt der Abstand 
zwischen dem kleinstem und dem größtem Wert von ε33 3,0 × 10
-3, falls Ri auf null gesetzt 
wird (kein Filter niedriger Frequenzen) und  2,6 × 10-3 für ein Ri von 8 Pixel. Bei allen 
anderen Dehnungen und Drehungen ist der Sachverhalt ähnlich. 
Im Gegensatz dazu werden die Ergebnisse durch den äußeren Radius (solange er wesentlich 
größer als Ri ist) oder durch die Wahl anderer Positionen der ROIs nicht mehr beeinflusst als 
durch die zufällige Messunsicherheit. Eine präzise Kalibrierung der Auswerteparameter wäre 
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theoretisch dann möglich, wenn mehrere Probenstellen von Ba122 vorliegen würden, deren 
Unterschiede zueinander (Missorientierung und Dehnungszustand) genau bekannt sind.  
Zusammenfassend sollte festgehalten werden, dass die Absolutwerte von der Auswahl der 
Referenzstellen und der Auswertung abhängen, jedoch das qualitative Bild sich dadurch nicht 
verändert. 
 
 
 
Abbildung 5.3.6: Normaldehnung ε33 der Probe B15 für verschiedene Einstellungen des 
inneren Radius Ri (in Pixel) des Bandfilters. 
 
Eine nennenswerte Beobachtung, die sich auf Papier leider nicht dokumentieren lässt, sind 
Änderungen innerhalb der EBSD-Pattern, die bereits mit dem bloßen Auge festgestellt 
werden können. Dafür ist es ausreichend, die EBSD-Pattern eines Linien-Mappings auf einem 
Bildschirm mit einem Bildverarbeitungsprogramm schnell hintereinander anzuzeigen.  
Während bei EBSD-Pattern aus dem Spinell-Substrat und dem Silizium-Wafer nur das 
Rauschen auffällt, können bei den Dünnschichten tatsächlich geringe Änderungen der 
Geometrie der EBSD-Pattern wahrgenommen werden. 
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5.3.2  Abbildung mit ECCI 
 
Für ein besseres Verständnis der mit HREBSD erhaltenen Resultate wurden Aufnahmen 
ausgewählter Proben im REM mit ECCI erstellt. Es wurde jeweils dieselbe Probenstelle unter 
den Bedingungen w < 0, w ≈ 0 und w > 0 abgebildet. Das Auffinden derselben Probenstelle 
nach dem Drehen der Probe (für das Einstellen der entsprechenden Bedingung von w) erwies 
sich als experimentell schwierig. Deshalb wurden zur Orientierungshilfe zumeist kleine 
Defektstellen auf der Probe verwendet, die auf einigen der Aufnahmen sichtbar sind (bei den 
Proben Fe20, Fe25 und Ba122-EK). 
Abbildung 5.3.7 zeigt die ECCI-Aufnahmen der Eisendünnschicht Fe25 und Abbildung 5.3.8 
der Proben Fe20 und Fe30. Auf allen Eisendünnschichten lassen sich Versetzungen 
beobachten. Außerdem sind  auf den Proben Fe25 und Fe20 vereinzelte kleine Gebiete 
erkennbar, die gegenüber der restlichen Dünnschicht missorientiert sind (blauer und roter 
Pfeil in den Abbildungenen 5.3.7 und 5.3.8), weshalb sie bei w < 0 dunkel erscheinen. 
Betrachtet man dieselben Gebiete für unterschiedliche Bedingungen von w, so werden einige 
von ihnen heller bei w > 0 (blauer Pfeil), andere jedoch nicht (roter Pfeil). Daraus lässt sich 
schlussfolgern, dass sie gegenüber der idealen Orientierung der Dünnschicht um 
unterschiedliche Achsen oder bei gleicher Drehachse um unterschiedliche Richtungen 
verkippt sind. Die Größe solcher Gebiete beträgt maximal einige 100 nm. Auf der Probe Fe30 
sind solche Gebiete nicht erkennbar. 
Die untersuchten Ba122-Dünnschichten A15 und A25 (Abbildung 5.3.9 und 5.3.10) sind 
miteinander vergleichbar. Bei w < 0 können zahlreiche dunkle Punkte beobachtet werden, die 
bei w > 0 hell erscheinen. Der typische Abstand zwischen ihnen liegt bei etwa 140 nm. Eine 
vergrößerte ECCI-Aufnahme der Probe A25 (Abbildung 5.3.10, rechts) in Kombination mit 
einer InLens-Aufnahme belegt, dass diese Punkte mit den Inselstrukturen übereinstimmen 
(violette Pfeile in Abbildung 5.3.10). Auf die gleiche Weise können diese Punkte auch auf der 
Probe B15 (Abbildung 5.3.11) mit Inselstrukturen identifiziert werden (violette Pfeile in der 
SE-Aufnahme (Abbildung 5.3.11 a) und den ECCI-Aufnahmen (Abbildungen 5.3.11 b und c)). 
Im Gegensatz zu den Proben A15 und A25 können auf der Probe B15 zusätzlich 
ausgestreckte, etwa 1 µm große dunklere (w < 0) bzw. hellere (w > 0) Gebiete beobachtet 
werden (grüne Pfeile in Abbildung 5.3.9). Abbildung 5.3.11 zeigt eine vergrößerte SE-
Aufnahme und zwei ECCI-Aufnahmen eines dieser Gebiete (blau umrahmt) unter der 
Bedingung w < 0. Die Beugungsvektoren g der beiden ECCI-Aufnahmen stehen senkrecht 
zueinander (dazu wurde die Probe um 90° um die Probennormale gedreht). In Abhängigkeit 
von g erscheinen die dunklen Versetzungen oft unterschiedlich (durch grüne Pfeile markiert). 
Es sollte sich also um Versetzungen handeln, deren Burgers-Vektoren große Anteile 
senkrecht zur Probennormalen haben. 
Auf dem Ba122-Einkristall (Abbildung 5.3.12) können oberflächennahe Versetzungen 
beobachtet werden, deren typischer Abstand zueinander im Bereich von wenigen µm liegt. In 
der Mitte der Aufnahmen verläuft eine makroskopische Stufe (blaue gestrichelte Linie bei 
w ≈ 0), die als Folge der Kristallspaltung entstanden ist. 
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Fe25 
 
 
 
Abbildung 5.3.7: ECCI-Aufnahmen der Probe Fe25 unter den Bedingungen w < 0, w ≈ 0 und 
w > 0. Der rote und der blaue Pfeil zeigen auf geringfügig missorientierte Gebiete. Die 
grünen Pfeile markieren Versetzungen, deren Versetzungslinien mit dem Beugungsvektor g 
ausgerichtet sind. 
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      Fe20      Fe30 
 
 
 
Abbildung 5.3.8: ECCI-Aufnahmen der Proben Fe20 (links) und Fe30 (rechts) unter den 
Bedingungen w < 0, w ≈ 0 und w > 0. Der rote und der blaue Pfeil (nur bei Probe Fe20) 
zeigen auf geringfügig missorientierte Gebiete. Die grünen Pfeile markieren Versetzungen, 
deren Versetzungslinien mit dem Beugungsvektor g ausgerichtet sind. Die hellen Flecken 
(Probe Fe20) sind Verunreinigungen auf der Probe. 
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      A15      B15 
 
 
 
Abbildung 5.3.9: ECCI-Aufnahmen der Proben A15 (links) und B15 (rechts) unter den 
Bedingungen w < 0, w ≈ 0 und w > 0. Die grünen Pfeile (Probe B15) zeigen auf Gebiete mit 
Versetzungen. 
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A25 
 
 
 
Abbildung 5.3.10: ECCI-Aufnahmen der Probe A25 (links) unter den Bedingungen w < 0, 
w ≈ 0 und w > 0. Rechts oben ist ein vergrößerter Ausschnitt unter der Bedingungen w < 0 
und rechts unten eine InLens-Aufnahme derselben Ausschnitts dargestellt. Die violetten Pfeile 
markieren einige der dunklen Stellen, deren Lage mit Oberflächeninseln übereinstimmt.  
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B15 
 
 
 
Abbildung 5.3.11: a) SE-Aufnahme der Probe B15 und ECCI-Aufnahmen derselben 
Probenstelle unter den Bedingungen w < 0 und b) g = (200) und c) g = (020). Das Gebiet mit 
Versetzungen ist blau eingerahmt. Die violetten Pfeile markieren einige der dunklen Punkte, 
deren Lage mit inselartigen Oberflächenstrukturen übereinstimmt. Die grünen Pfeile 
markieren einige Versetzungen, die bei g = (200) sichtbar und bei g = (020) unsichtbar sind. 
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Ba122-EK 
 
 
 
Abbildung 5.3.12: ECCI-Aufnahmen des Ba122-Einkristalls unter den Bedingungen w < 0, 
w ≈ 0 und w > 0. Die grünen Pfeile markieren Versetzungen. Die blaue gestrichelte Linie bei 
w ≈ 0 markiert eine makroskopische Stufe, die als Folge der Probenpräparation entstanden 
ist. Im Zentrum der Abbildung kann eine Ausscheidung beobachtet werden, die zur 
Orientierung auf dem Kristall diente. 
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5.4  Diskussion der Resultate 
 
5.4.1  Versetzungen in den Eisen- und den BaFe2As2-Schichten 
 
Für die Messungen im REM war für alle Dünnschichten keine zusätzliche Probenpräparation 
notwendig. Damit entfällt im Gegensatz zur Probenpräparation für TEM-Untersuchungen eine 
Ungewissheit über Präparationsartefakte. Gleichzeitig sind die durch Mikrobeugung im TEM 
erhaltenen Resultate, welche Gitterdefekte vermuten lassen, im Einklang mit den 
Untersuchungen im REM. 
Das Betrachten der Silizium-, Spinell- und Ba122-Einkristalle auf der einen und der 
Dünnschichten auf der anderen Seite verdeutlicht, dass die kleinen Orientierungsunterschiede 
und die Dehnungsinhomogenitäten auf Längenskalen von etwa 100 nm Effekte sind, die 
ausschließlich in den Dünnschichten auftreten. 
Im Folgenden wird ein möglicher Erklärungsansatz durch Versetzungen innerhalb der 
Eisenschicht erläutert. Zunächst ist es wichtig hervorzuheben, dass zwischen Spinell-Substrat, 
der Eisen- und der Ba122-Schicht die kohärenten Beziehungen zwischen den Gitterkonstanten 
lediglich in der Substratebene, d.h. für die a- und b-Achse gelten. Entlang der 
Substratnormalen unterscheiden sich die Gitterkonstanten sehr stark voneinander. Setzt man 
voraus, dass atomare Stufen auf dem Substrat und der darauf abgeschiedenen Eisenschicht 
vorliegen, kann die nachfolgende Materialschicht (Eisen auf Spinell, bzw. Ba122 auf Eisen) 
nicht fehlerfrei weiterwachsen. Aufgrund fehlender Kohärenz könnte eine solche Stufe wie 
eine (Partial)-Stufenversetzung, im Weiteren als Grenzflächenstufenversetzung bezeichnet, 
zwischen den beiden Materialschichten agieren und die obere Schicht wäre in der Nähe dieser 
Versetzung bezüglich des Orientierungs- und Dehnungszustandes beeinflusst. Der Burgers-
Vektor könnte definiert werden durch die Gitterkonstanten entlang der Substratnormalen 
(bzw. deren Unterschied) und die Höhe der Stufe. Dann ist der Burgers-Vektor in jedem Fall 
parallel zur Substratebene ausgerichtet.  
Abbildung 5.4.1 zeigt eine Atomkraftmikroskopieaufnahme eines Spinell-Substrates und 
einer auf dem Spinell-Substrat abgeschiedenen epitaktischen Eisenschicht. Darunter ist 
jeweils das entsprechende Höhen-Profil der eingezeichneten blauen Linie dargestellt. Diese 
Aufnahmen belegen eine durch die Herstellung bedingte Rauigkeit des Substrates, in dem 
Terrassen mit etwa 400 nm Abstand und 0,4 nm Höhe (halbe Gitterkonstante von Spinell) 
periodisch auftreten. Eine Korrelation der HREBSD-Messungen auf den Eisendünnschichten 
mit den Resultaten der Atomkraftmikroskopie, die eine Periodizität von etwa 400 nm zur 
Folge hätte, gibt es offenbar nicht. Allerdings wurde nur ein Substrat vor dem Abscheiden der 
Dünnschichten mit Hilfe der Atomkraftmikroskopie untersucht, so dass Unterschiede 
innerhalb einzelner Substrate nicht ausgeschlossen sind. 
Auch die Eisenschicht ist nicht eben, Ausschläge von bis zu 0,8 nm können abgelesen 
werden. Eine Periodizität kann auf der Eisenschicht nicht mit Sicherheit belegt werden. Weil 
die Eisenschicht vor der Durchführung dieses Experiments der Umgebung ausgesetzt werden 
musste, ist außerdem nicht ausgeschlossen, dass sich die Topographie der Oberfläche 
nachträglich verändert hat (Abbildung 5.1.5). Allerdings sind zusätzliche TEM-Aufnahmen 
hinreichend, um auch die Existenz von Stufen in der Eisenschicht eindeutig zu belegen. 
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Abbildung 5.4.2 zeigt eine TEM-Aufnahme der Probe B15, auf der eine Änderung der Höhe 
der Eisenschicht mit einem roten Pfeil markiert ist. Oberhalb dieser Stelle liegt in der Ba122-
Schicht offenbar ein Defekt vor. Links und rechts von dieser Defektstelle lassen sich 
Netzebenen beobachten, die gegeneinander um die TEM Y-Achse verkippt sind (um das 
hervorzuheben, ist auf jeder Seite der Defektstelle eine Gerade parallel zu den Netzebenen 
eingezeichnet). 
 
 
 
Abbildung 5.4.1: Atomkraftmikroskopieaufnahme a) eines Spinell-Substrates und b) einer auf 
dem Spinell-Substrat abgeschiedenen epitaktischen Eisenschicht. c) und d) zeigen das 
entsprechende Höhen-Profil der in a) und b) eingezeichneten blauen Linien. 
Nach [Eng13b], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von J. Engelmann, Copyright 2013. 
 
Obwohl die Existenz von Oberflächenstufen offenkundig ist, ist das Modell der 
Grenzflächenstufenversetzung allein nicht ausreichend, um alle Messungen zu erklären. 
Für die Grenzflächenstufenversetzung gilt im REM immer g·b = 0, so dass nach diesem 
Kriterium diese nicht sichtbar sind. Es muss aber zusätzlich das g·(b × u) = 0 Kriterium 
berücksichtigt werden (u ist der Einheitsvektor, der parallel zur Versetzungslinie ausgerichtet 
ist), weil es sich um reine Stufenversetzungen handelt (b steht senkrecht auf u), und um den 
Versetzungskern herum auch diejenigen Netzebenen gewölbt sind, deren Normale parallel zu 
der Richtung b × u ausgerichtet ist [Wil09]. Mit g = (110), b = [00b] und u = [ux uy 0] ergibt 
sich für letztes Kriterium der Ausdruck b(uy – ux) = 0. Diese Versetzungen sind daher 
unsichtbar, wenn u = [110] bzw. u parallel mit g ausgerichtet ist. Auf den ECCI-Aufnahmen 
der Eisenschichten können (zumindest unter den Bedingungen w ≈ 0 und w > 0 gut erkennbar) 
Versetzungen beobachtet werden, die annähernd parallel zu g verlaufen (grüne Pfeile in den 
Abbildungen 5.3.7 und 5.3.8). Also müssen zusätzliche Versetzungen in der Eisenschicht 
enthalten sein. 
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Für die Sichtbarkeit von Versetzungen mit Stufenanteil ist in [Wil09] die Abschätzung 
g·(b × u) = b(uy – ux) ≥ 0.64 angegeben. Wenn der Betrag des Burgers-Vektors der 
Grenzflächenstufenversetzungen nicht groß genug ist, sind alle Grenzflächen-
stufenversetzungen unabhängig von u unsichtbar und in den ECCI-Aufnahmen der 
Eisenschichten sind ausschließlich Versetzungen innerhalb der Eisenschicht abgebildet, die 
keine Grenzflächenstufenversetzungen sind. 
Bei den zusätzlichen Versetzungen in der Eisenschicht könnte es sich um Versetzungen mit 
b = 1/2<111> handeln, die im kubisch raumzentrierten Gitter des Eisens auftreten können 
[Haa94] und die unter g = (110) durch ECCI im Allgemeinen nicht unsichtbar sind. 
 
 
 
Abbildung 5.4.2: TEM-Aufnahme der Probe B15. Der rote Pfeil markiert eine Änderung der 
Höhe in der Eisenschicht. Die farbigen Geraden stehen parallel zu Ba122-Netzebenen (zur 
linken Seite der Defektstelle rot und zur rechten blau). 
 
Die mit HREBSD gemessenen Drehungen und Dehnungen des Kristallgitters können also als 
Konsequenz der Dehnungsfelder der vorhandenen Versetzungen interpretiert werden. Die 
geringeren Amplituden der Drehungen und Dehnungen auf den Proben Fe20 und Fe30 relativ 
zu der Probe Fe25 können dadurch erklärt werden, dass während des Ausheizens ein Teil der 
zusätzlichen Versetzungen abgebaut wird, d.h. die Eisendünnschicht erholt sich. Da die 
Ba122-Schicht auf einer bereits gestörten Eisenschicht aufwächst, wird im Weiteren davon 
ausgegangen, dass diese Störungen weitergegeben werden. Zusätzlich sind aufgrund der 
Unebenheit der Eisenschicht (Abbildung 5.4.2) Grenzflächenstufenversetzungen an der Eisen-
Ba122 Grenzfläche zu erwarten. 
Die Höhe der untersuchten Ba122-Dünnschichten (zwischen ca. 14 nm für B15 und ca. 24 nm 
für A25) beträgt nicht viel mehr als die Tiefe, aus der die mit HREBSD erhaltene Information 
entstammt [Zae07]. Damit könnte erklärt werden, warum die gemessenen Drehungen und 
Dehnungen auf Ba122 (Proben A15 und A25) mit denen der reinen Eisendünnschichten 
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vergleichbar sind. Allerdings sind die beobachteten Drehungen und Inhomogenitäten des 
Dehnungszustandes auf der Probe B15 abgesehen von den PSR-Stellen geringer als auf den 
Proben A15 und A25. Eine mögliche Erklärung könnte eine geringere Versetzungsdichte in 
der dünneren Eisenschicht der Probe B15 sein, denn sowohl die Präsenz als auch der 
Mechanismus zur Entstehung von Versetzungen auf einer gedehnten Dünnschicht hängen 
sehr stark von der Schichthöhe ab und werden mit zunehmender Schichtdicke begünstigt 
[Nix89, Koc94]. Damit wird an dieser Stelle spekuliert, dass in der Probe B15 (abgesehen von 
PSR-Stellen) nur Grenzflächenstufenversetzungen vorliegen, während die Eisenschicht der 
Probe A15 zusätzliche Versetzungen enthält. 
Bei den auf den Ba122-Schichten beobachteten dunklen Punkten (markiert durch violette 
Pfeile in den Abbildungen 5.3.10 und 5.3.11) handelt es sich vermutlich um Versetzungen mit 
Schraubenanteil und u annähernd senkrecht zur Substratebene. Aufgrund der 
Spannungsrelaxation der Oberfläche am Austrittspunkt einer Schraubenversetzung werden 
diese auch unter der Bedingung g·b = 0 sichtbar [Tun64, Nar12]. Beim genauen Betrachten 
von Abbildung 5.3.11 kann festgestellt werden, dass einige der Versetzungen für 
unterschiedliche Bedingungen von g verschiedene Grauwerte aufweisen. Das spricht dafür, 
dass die Burgers-Vektoren dieser Versetzungen auch Anteile senkrecht zur Probennormalen 
haben. Die Korrelation der Schraubenversetzungen mit Oberflächeninseln der Ba122-Schicht 
ist ein Hinweis darauf, dass das Wachstum um den Versetzungskern bevorzugt wird und so zu 
den Oberflächeninseln führt (Versetzungen dienen generell als Energiesenken für 
diffundierende Atome). Anhand der ECCI-Abbildung der Ba122-Dünnschichten lässt sich 
deren Flächendichte auf etwa 5 × 1013/m2 schätzen und diese Versetzungen könnten, mit der 
Funktion als Haftstellen für Flussschläuche, die in [Eng13b] beobachteten kritischen 
Stromdichten erklären. Unter der Verwendung hochauflösender Rastertunnelmikroskopie 
wurde in [Ger12] Inselwachstum um Schraubenversetzungen auf FeSe0.5Te0.5 beobachtet. Die 
Auflösung des in dieser Arbeit verwendeten InLens-Detektors im REM ist jedoch nicht 
ausreichend um anhand der atomaren Stufen eine Schraubenform der Inseln nachzuweisen.  
An dieser Stelle bleibt ungeklärt, warum zusätzliche Versetzungen in den Eisenschichten 
auftreten. Ein möglicher Erklärungsansatz könnte in dem Keimungsprozess der Eiseninseln zu 
finden sein. Dass es sich um Inselwachstum oder gemischtes Wachstum handelt, konnte in 
[Eng13b] mit Hilfe der Beugung hochenergetischer Elektronen bei Reflexion gezeigt werden. 
In [Eng13b] wurde auch beobachtet, dass die Oberfläche der Eisenschichten nach dem 
Ausheizen ebener wird. Wenn die Keimung der Eiseninseln auf dem Substrat nicht mit der 
präzisen idealen Orientierungsbeziehung (nach Abbildung 3.1) erfolgt, sondern dieser Prozess 
mit einer geringfügigen und für benachbarte Inseln jeweils unterschiedlichen 
Missorientierung stattfindet, dann resultiert das nachfolgende Zusammenwachsen der Inseln 
in 1- oder 2-dimensionalen Defekten zwischen diesen [Koc94]. Des Weiteren könnte ab einer 
gewissen Höhe der Eisenschicht ein Mechanismus zur Versetzungsbildung aktiviert werden. 
Die Herstellung weiterer Eisenschichten mit unterschiedlichen Schichthöhen und das 
Variieren der Herstellungsparameter inklusive der sich anschließenden Wärmebehandlung 
könnten diesen Sachverhalt näher beleuchten; aber im Rahmen dieser Arbeit wurden solche 
Versuche nicht systematisch durchgeführt. 
Als wichtigste Schlussfolgerungen gilt es festzuhalten, dass bereits die Eisenschicht 
Versetzungen enthält und diese die darüber liegende Ba122-Schicht beeinflussen. Einen 
weiteren Beitrag dazu liefern die Grenzflächenstufenversetzungen, die als Folge der nicht 
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vorhandenen Gitterkohärenz entlang der Dünnschichtnormalen und der Unebenheit des 
Substrates und der darauf abgeschiedenen Eisenschicht existieren. 
 
 
 
5.4.2  Dehnungsrelaxation in BaFe2As2-Dünnschichten 
 
In Abbildung 5.4.3 sind die Normaldehnungen der Probe B15 und darunter die ECCI-
Aufnahmen der gleichen Probenstelle dargestellt. Die blau gestrichelten Geraden markieren 
den Verlauf des HREBSD-Linien-Mappings. Die PSR-Stellen auf der Probe B15 können mit 
den versetzungsreichen Gebieten korreliert werden. Es handelt sich daher um Misfit-
Versetzungen in Abbildung 5.3.11, die einen Teil der Dehnung kompensieren. 
 
 
 
Abbildung 5.4.3: a) Normaldehnungen auf der Probe B15 mit den entsprechenden ECCI-
Aufnahmen der vermessenen Probenstelle mit b) w < 0 und c) w > 0. Die blau gestrichelten 
Geraden markieren den Verlauf des HREBSD-Linien-Mappings. Die roten Linien verbinden 
die dehnungsrelaxierten Gebiete mit den entsprechenden Orten auf den ECCI-Aufnahmen. 
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Bisher bleibt ungeklärt, wie PSR-Stellen auf der Probe B15 entstehen. Insbesondere ist es 
überraschend, dass im Vergleich dazu PSR-Stellen auf den Proben A15 und A25 nicht 
vorhanden sind, obwohl ein Mechanismus zu deren Ausbildung bei Proben mit einer höheren 
Ba122-Schicht vermutlich begünstigt sein sollte. An dieser Stelle kann lediglich spekuliert 
werden, dass die wesentlich dünnere Eisenschicht dafür eine wichtige Rolle spielt. Ein 
anderer Erklärungsansatz könnte in einer nicht wahrgenommenen Abweichung der PLD-
Parameter während der Herstellung dieser Probe zu finden sein. Um die Reproduzierbarkeit 
nachzuweisen, müssten weitere Proben mit der gleichen Architektur hergestellt werden. 
Es ist wichtig zu erwähnen, dass das für ECCI verwendete BSE Signal im Vergleich zu EBSD 
aus einer wesentlich größeren Probentiefe entstammt (mindestens einige 10 nm [Zae14]). Das 
hat Konsequenzen für ECCI-Aufnahmen aller Proben mit einer Ba122-Dünnschicht, weil 
dann das zu den ECCI-Aufnahmen beitragende Probenvolumen aus einer Überlagerung 
zwischen Ba122-, Eisenschicht und Spinell-Substrat besteht. Außerdem folgt aufgrund der 
Epitaxie, dass wenn die {200}-Netzebenen von Ba122 in der Bragg-Lage sind, die {110}-
Netzebenen der darunter liegenden Eisenschicht sich ebenfalls in Bragg-Lage befinden. Daher 
könnten die in den Abbildungen 5.3.9 bis 5.3.11 gezeigten Versetzungen prinzipiell der 
Eisenschicht entstammen. Jedoch weisen weitere Überlegungen darauf hin, dass diese 
Versetzungen der Ba122- und nicht der Eisenschicht entstammen. Das ist einleuchtend für die 
mit violetten Pfeilen markierten Versetzungen mit Schraubenanteil in den Abbildungen 5.3.10 
und 5.3.11, weil sie an Oberflächeninseln der Ba122-Schicht auftreten, welche bei reinen 
Eisendünnschichten nicht beobachtet wurden. Im Fall der Versetzungen, die innerhalb der 
PSR-Stellen liegen (grüne Pfeile in Abbildung 5.3.11) kann argumentiert werden, dass solche 
Versetzungen in der Eisenschicht energetisch nicht begünstigt sind, weil sie die ebene 
Druckbelastung der Eisenschicht von 0,3% auf etwa 0,5% zusätzlich erhöhen würden. Daher 
wird angenommen, dass diese Versetzungen innerhalb der Ba122-Schicht liegen, in welcher 
sie energetisch begünstigt sind. 
Es wäre zweckmäßig analog zu Abbildung 2.7 das Phasendiagramm von Ba122 für ebene 
Zugdehnung zu betrachten, um den Einfluss der PSR-Stellen aber auch der ansonsten 
gemessenen Schwankungen des Dehnungszustanden auf die Supraleitung zu beschreiben. 
Dieses Phasendiagramm zu erstellen ist nicht trivial, denn bei der ebenen Dehnung durch 
Epitaxie können keine kontinuierlichen Änderungen des (idealen) Dehnungszustandes, 
sondern je nach Substrat nur diskrete Punkte eingestellt werden. 
In Abbildung 5.4.4 a werden die (auf die Ausgangsverbindung normierten) Gitterkonstanten 
der Ba122-Dünnschicht A15 mit denen von Ruthenium-dotierten Ba(Fe1-xRux)2As2 
verglichen. Es lässt sich eine gute Übereinstimmung bei etwa x = 0,41 finden. Darum wird 
argumentiert, dass in Ruthenium-dotierten Ba122 hauptsächlich die strukturellen Änderungen 
für das Auftreten der Supraleitung verantwortlich sind und andere Effekte nur eine 
untergeordnete Rolle spielen [Eng13b]. Demnach wären die Phasendiagramme für ebene 
Dehnung und das Dotieren mit Ruthenium vergleichbar und deswegen wird im Weiteren 
angenommen, dass im Phasendiagramm für ebene Dehnung der Punkt bei A15 (TC = 9 K 
[Eng13b]) eher dem Punkt des Ba(Fe1-xRux)2As2 mit x = 0,41 als x = 0,18 entspricht, d.h. eine 
geringere Dehnung würde zu einem höheren TC führen. 
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Abbildung 5.4.4: a) Normierte Gitterkonstanten a und c, deren Verhältnis a/c und das 
Volumen der Elementarzelle V und b) Phasendiagramm von isovalent dotiertem 
Ba(Fe1-xRux)2As2 (ausgefühlte Symbole) nach [Rul10]. Entsprechend den ermittelten 
Gitterkonstanten und TC [Eng13b] sind in die Diagramme die Daten der Probe A15 
eingetragen (offene Symbole). TSM steht für die Temperatur des strukturellen und 
magentischen Phasenüberganges. 
Die Bearbeitung des Originalbildes aus [Rul10] erfolgte mit freundlicher Genehmigung von 
F. Rullier-Albenque. Copyright bei der American Physical Society, 2010. 
 
Die in [Eng13b] beobachtete fadenförmige Supraleitung in der Dünnschicht (höheres TC in 
kleinen Probenvolumina) könnte also zumindest anteilig auf Dehnungsinhomogenitäten 
zurückzuführen sein. Diese Annahme ist jedoch spekulativ, solange das vollständige 
Phasendiagramm von Ba122 für ebene Dehnung unbekannt ist. In jedem Fall sollten die 
Dehnungsinhomogenitäten zu einer Verbreiterung des supraleitenden Phasenüberganges im 
Hinblick auf TC führen. 
Zum Abschluss sollte erwähnt werden, dass die elektronischen Eigenschaften der 
Dünnschichten in [Eng13b] bei tiefen Temperaturen gemessen worden sind, während alle in 
dieser Arbeit durchgeführten strukturellen Untersuchungen bei Raumtemperatur ausgeführt 
wurden. Nach [Gri92] beträgt die Zunahme der Gitterkonstanten ∆a/a0(Spinell) in Spinell etwa 
7 × 10-4, mit a0 als Gitterkonstante bei 77 K und ∆a  als absolute Zunahme für einen Anstieg 
der Temperatur von 77 K auf 300 K. Des Weiteren wird angenommen, dass aufgrund des sehr 
starken Abfalls des Wärmeausdehnungskoeffizienten bei tiefen Temperaturen [Gri92] keine 
signifikanten Änderungen unterhalb von 77 K auftreten. Aus [Bud09b] kann für Kobalt-
dotiertes Ba122 ∆a/a0(Ba122) auf etwa 17 × 10
-4 abgeschätzt werden (a0 bei etwa 0 K). Daher 
fällt die Verringerung der Gitterkonstanten von Ba122 innerhalb der Substratebene höher aus, 
als die des Spinell-Substrates und deswegen würde sich die Dehnung der Ba122-Schicht um 
etwa 1 × 10-3 vergrößern, vorausgesetzt, dass sich keine weiteren strukturellen Änderungen 
innerhalb der Eisenschicht bzw. den Grenzflächen mit dieser ergeben. Diese zusätzliche 
Dehnung ist wesentlich geringer als die absolute Dehnung der Ba122-Schicht von etwa 2% 
bei Raumtemperatur. Nach dieser Schätzung ist es naheliegend anzunehmen, dass die 
Dehnungsinhomogenitäten und PSR-Stellen bei tiefen Temperaturen unverändert bleiben. Für 
diese Schätzung kann reines Ba122 nicht verwendet werden, weil in nicht dotierten und nicht 
gedehnten Ba122 es zu einem strukturellen Phasenübergang kommt [Hua08]. 
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6.  Genauigkeit konventioneller EBSD-Messungen 
 
Bevor die Software für die Auswertung mit Kreuzkorrelation geschrieben wurde, bestand die 
Motivation, so genau wie möglich mit der bereits zur Verfügung stehenden Software (HKL 
Channel 5) Resultate zu erhalten. Die HKL Channel 5 Software verwendet den HT-Ansatz 
und ermittelt lediglich die Orientierung (gegeben durch die drei Eulerwinkel) des 
untersuchten Probenvolumens. Diese konventionelle Auswertung liefert jedoch keine 
Information über die Dehnung des Kristalls, bzw. werden Unterschiede im Dehnungszustand 
nicht berücksichtigt. 
In diesem Kapitel werden zuerst die Resultate der EBSD-Messungen auf einem Silizium-
Wafer dargestellt. Anschließend wird eine Messung auf der Probe B15 sowohl mit Channel 5 
als auch durch Kreuzkorrelation ausgewertet. Damit wird ein direkter Vergleich zwischen 
beiden Auswertemethoden hergestellt. Zusätzlich soll mit einer Gegenüberstellung gezeigt 
werden, dass Abweichungen zwischen den beiden Methoden durch Unterschiede des 
Dehnungszustandes qualitativ erklärt werden können. Die Probe B15 eignet sich für diesen 
Versuch besonders gut, denn wie im letzten Kapitel gezeigt wurde, liegen sehr kleine 
Orientierungs- und Dehnungsunterschiede in dieser Probe vor. 
Die in diesem Kapitel dargestellten Resultate wurden in [Che14] veröffentlicht. 
 
 
 
6.1  Versuche auf einem Silizium-Wafer 
 
Die Mappings auf dem Silizium-Wafer wurden mit den in Kapitel 4.2.3.2 angegebenen 
Parametern ausgeführt, so dass jedes Mapping 12096 Einzelorientierungen liefert. Bei einer 
idealen Messung würde die Auswertung für alle Punkte stets dieselbe Orientierung liefern, 
wegen der zufälligen Messunsicherheit existiert jedoch eine Verteilung. 
In Abbildung 6.1 ist die Missorientierungs-Verteilung der Einzelmessungen relativ zur 
durchschnittlichen Orientierung des gesamten Mappings für verschiedene Einstellungen der 
Belichtungszeit dargestellt. Für eine bessere Übersicht wurden an dieser Stelle nur 
Belichtungszeiten mit N = 1 und N = 5 eingezeichnet. In [Pan01] wurde hergeleitet, dass eine 
Normalverteilung der Drehwinkel um die drei orthogonalen Achsen in einer Maxwell-
Verteilung der Einzelmessungen relativ zur durchschnittlichen Orientierung des gesamten 
Mappings resultiert. Die ebenfalls in Abbildung 6.1 eingezeichneten Fitfunktionen der 
Maxwell-Verteilung zeigen gute Übereinstimmung mit den experimentellen Daten. 
Geringfügige Abweichungen von der Maxwell-Verteilung, die insbesondere bei größeren 
Missorientierungswinkeln zu beobachten sind, könnten aufgrund geringer Kontamination auf 
der Messfläche auftreten, die den Kontrast eines EBSD-Patterns verändern kann. 
In Abbildung 6.2 ist die Winkelauflösung ΩR, gegeben nach der Definition in Kapitel 4.2.3.2, 
als Funktion der Belichtungszeit (in Vielfachen von 43 ms) aufgetragen. Zu den Originaldaten 
(keine Mittelwertbildung) wurden zusätzlich gemittelte Daten hinzugefügt. Die arithmetische 
Mittelwertbildung erfolgte über Gebiete von 2 × 2, 3 × 3 und 4 × 4 gemessenen Datenpunkten 
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des rechtwinkligen Rastergitters unter Verwendung der Quaternion-Notation. Fehlerbalken 
(als einfache Standardabweichung) sind nur bei der Belichtungszeit von N = 3 angegeben, bei 
der die Messung sechs Mal wiederholt wurde. Für diesen Fall ist es ersichtlich, dass die 
Messungen recht gut reproduzierbar sind, und die Messunsicherheit für die Diskussion eher 
nicht signifikant ist.  
 
 
 
Abbildung 6.1: Missorientierungs-Verteilung der Einzelmessungen relativ zur durch-
schnittlichen Orientierung des gesamten Mappings für verschiedene Einstellungen der 
Belichtungszeit (N = 1 entspricht 43 ms und N = 5 215 ms) mit den entsprechenden 
Fitfunktionen der Maxwell-Verteilung. 
 
 
 
Abbildung 6.2: Winkelauflösung ΩR als Funktion der Belichtungszeit (N = 1 entspricht 43 ms, 
N = 10 entspricht 430 ms) für unterschiedliche Einstellungen der Mittelung der Messdaten.  
 
Im Vergleich mit früheren Veröffentlichungen (Kapitel 4.2.3.2) sprechen diese Daten für eine 
relativ hohe Winkelauflösung, die insbesondere unter Verwendung der Mittelung besser als 
0,1° ist. In dieser Arbeit wurden allerdings die bestmöglichen Bedingungen gewählt, die in 
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der Praxis nicht immer sinnvoll sind, insbesondere die Wahl der vergleichsweise hohen 
Beschleunigungsspannung. Wäre die doppelte Standardabweichung in der Definition 
verwendet, müssten alle in Abbildung 6.2 angegebenen Werte ebenfalls verdoppelt werden. 
Übereinstimmend mit der Erwartung, resultieren sowohl eine längere Belichtungszeit als auch 
die Mittelwertbildung der Daten in einem kleineren Winkel ΩR, das einer besseren 
Winkelauflösung entspricht. Unabhängig von der Belichtungszeit wird durch eine 2 × 2 
Mittelung die Winkelauflösung um einen Faktor 2 und eine 4 × 4 Mittelung um einen Faktor 
4 verbessert. Wenn man von einer Standardverteilung der Daten ausgeht, lässt sich das gut 
nachvollziehen – das Vervierfachen des Aufwandes einer Messung halbiert die 
Messunsicherheit. Es wurde bereits in früheren Veröffentlichungen dokumentiert [Hum01, 
Che10], dass die Mittelung der Datenpunkte von Vorteil sein kann. Die Resultate aus 
Abbildung 6.2 zeigen aber auch, dass dieselbe Überlegung für die Belichtungszeit nicht 
zutreffen kann. Durch die Datenpunkte bei (N = 1 und N = 4) oder (N = 2 und N = 10) lässt 
sich erkennen, dass die gemessene Steigerung der Winkelauflösung geringer ausfällt, als um 
einen Faktor 2. Bei Belichtungszeiten von mehr als 7 × 43 ms ist keine Verbesserung der 
Winkelauflösung erkennbar. Weil der Quellcode des Channel 5 Programms nicht öffentlich 
zugänglich ist, kann eine Erklärung dafür an dieser Stelle nicht gegeben werden. Es ist jedoch 
eine Tatsache, dass mit dem in Channel 5 verwendeten HT-Ansatz eine Verringerung des 
Rauschens in den EBSD-Pattern ab einer gewissen Belichtungszeit keine Verbesserung der 
Winkelauflösung mit sich bringt. Aus diesem Grund wurde für die Messung auf Ba122 keine 
sehr hohe Belichtungszeit gewählt (N = 5), dafür aber eine noch kleinere Schrittweite, die zu 
einer größeren Anzahl von EBSD-Pattern pro Längeneinheit führt. 
 
 
 
6.2  Vergleich mit EBSD-Messungen auf BaFe2As2-Dünnschichten 
 
In Abbildung 6.3 a bis c sind die gemessenen Drehungen des Ba122 Kristalls der Probe B15 
um die REM-Achsen für die konventionelle Auswertung mit Channel 5 und die Auswertung 
mit HREBSD dargestellt. Es handelt sich dabei um einen 2 µm Ausschnitt des 6 µm langen 
Linien-Mappings. In beiden Auswertemethoden wurden die Resultate entlang des Linien-
Mappings nach der Auswertung jeweils über 10 Punkte gemittelt und die 
Standardabweichung als Fehlerbalken in Abbildung 6 eingezeichnet. 
Einerseits gibt es entlang des Linien-Mappings gute Übereinstimmung der Resultate beider 
Methoden für die Y- und Z-Achse. Die Positionen der lokalen Maxima und Minima sind 
zumeist gleich und die Unterschiede der Absolutwerte betragen nicht mehr als 0,03°. 
Andererseits können für die Drehungen um die REM X-Achse größere Abweichungen der 
Absolutwerte beobachtet werden. Diese Abweichungen beschränken sich auf die Intervalle 
zwischen (2,5 µm bis 3,2 µm) und (3,5 µm bis 3,7 µm). Abbildung 6.3 d zeigt die mit 
HREBSD ermittelten Normaldehnungen desselben Linien-Mappings. Bezogen auf das 
verwendete Referenz-EBSD-Pattern ist innerhalb der Intervalle, in welchen die 
Abweichungen auftreten, ε33 deutlich größer als null, während ε11 und ε22 negativ sind, es 
handelt sich daher um PSR-Stellen. Unter Verwendung dieser Information und der 
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Abbildung 6.4 eines EBSD Patterns von Ba122 kann für die Abweichungen entlang der REM 
X-Achse eine Erklärung geliefert werden. 
 
 
 
Abbildung 6.3: Drehungen um die REM a) Y-Achse, b) X-Achse, c) Z-Achse. In d) werden die 
mit HREBSD ermittelten Normaldehnungen bezogen auf die REM-Achsen dargestellt. 
 
Die Bildstruktur des EBSD-Patterns, die zur [001]-Zonenachse von Ba122 gehört und auch 
dem Durchstoßpunkt der Dünnschichtnormalen auf dem Detektor entspricht, ist bezüglich der 
X-Achse des Detektors (die parallel zu REM X-Achse ausgerichtet ist) zentriert positioniert. 
Jedoch ist diese Zonenachse bezüglich der Y-Richtung des Detektors nicht zentriert, sondern 
befindet sich eher im oberen Teil des Detektors. An Orten mit einer Dehnungsrelaxation, die 
zu einer Zunahme des c/a-Achsenverhältnisses der tetragonalen Elementarzelle von Ba122 
führt, verschieben sich die Bildstrukturen des EBSD-Patterns geringfügig hin zur [001]-
Zonenachse. Die Kikuchi-Bänder, die Anteile parallel zur REM X-Achse haben, verschieben 
sich deshalb auf dem Detektorbild im Durchschnitt nach oben (Abbildung 6.4, grüne Linien). 
Das hat vermutlich zur Folge, dass die Channel 5 Software diese Verschiebung als eine 
negative Drehung um die REM X-Achse interpretiert, wie die experimentellen Daten zeigen. 
Aufgrund der EBSD-Pattern Symmetrie entlang der REM X-Achse verschieben sich die 
Kikuchi-Bänder, die Anteile senkrecht zur REM X-Achse haben, auf der linken Seite des 
Detektors nach rechts und auf der rechten Seite des Detektors in die entgegengesetzte 
Richtung (Abbildung 6.4, rote Linien). Weil die Channel 5 Software in der Auswertung 
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zumeist die Kikuchi-Bänder auf beiden Seiten des Detektors berücksichtigt, verschwindet die 
mittlere Verschiebung dieser Kikuchi-Bänder, die ansonsten in einer Drehung um die 
Detektor Y-Achse (bzw. REM Z-Achse) resultieren sollte. Daraus lässt sich folgern, dass an 
einer solchen PSR-Stelle keine Abweichungen entstehen würden, wenn im vorliegenden Fall 
die [001]-Zonenachse entlang beider Detektorrichtungen zentriert wäre (dafür müsste der 
Arbeitsabstand deutlich vergrößert werden). Damit wird deutlich, dass der HT-Ansatz in einer 
Probe mit Inhomogenitäten des Dehnungszustandes in Abhängigkeit von der 
Probenorientierung und der Geometrie der EBSD-Messanordnung geringfügig verfälschte 
Resultate liefern kann. 
 
 
 
Abbildung 6.4: EBSD-Pattern von Ba122. Wenn eine Relaxation der Dehnung auftritt, 
verschieben sich die Bildstrukturen des EBSD-Pattern zur [001]-Zonenachse. Die 
Verschiebungen sind durch rote und grüne Linien markiert und die Beträge der 
Verschiebungen durch entsprechende Pfeile, deren Länge übertrieben dargestellt ist. 
 
In Abbildung 6.3 fällt außerdem auf, dass die Fehlerbalken (als Standardabweichung von 10 
gemessenen Punkten) der Auswertung mit Channel 5 nicht gleich groß sind für 
unterschiedliche Richtungen des REMs. Sie betragen im Durchschnitt (gemittelt über die 600 
berechneten Werte) 0,014°, 0,023° und 0,037° für die X-, Y-, und Z-Achse. Ein möglicher 
Erklärungsansatz könnte die verwendete Geometrie der EBSD-Messanordnung und die 
spezielle Auswahl der Kikuchi-Bänder enthalten. Allgemein betrachtet erscheinen die mit 
HREBSD berechneten Daten glatter, als die mit Channel 5 ermittelten, insbesondere bei der 
REM Z-Achse fällt das auf. Die wesentlich höhere Genauigkeit von HREBSD dürfte das 
begründen.  
Wie bereits in Kapitel 5.3 diskutiert wurde, ändert eine andere Wahl des Referenz-EBSD-
Pattern in der Auswertung mit HREBSD die Resultate qualitativ nicht, sondern es erfolgt nur 
eine Verschiebung der Daten. Die relativen Amplituden und Positionen entlang der REM X-
Achse verändern sich nicht, so dass die ausgeführte Argumentation gleich bleibt. Die sehr 
kleine Schrittweite von 1 nm, die relativ hohe Beschleunigungsspannung von 30 kV und die 
Ortsauflösung von EBSD, die bereits bei niedrigeren Beschleunigungsspannungen einige 
10 nm entlang der REM X-Achse beträgt [Har81, Hum04, Zae07, Che11] resultieren in einer 
sehr großen Überlappung des tatsächlichen Probenvolumens eines untersuchten Punktes und 
dessen Nachbarn. Das sollte jedoch keine Probleme darstellen, wenn diese Information in der 
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sich anschließenden Auswertung sowieso gemittelt wird. Eine noch kleinere Schrittweite (bei 
konstanter Belichtungszeit) sollte die Messunsicherheit sogar noch weiter verringern, dann 
bilden jedoch die Kohlenstoffkontamination und die Stabilität des Elektronenstrahls andere 
praktische Grenzen für diesen Ansatz. Einen zusätzlichen Beitrag zur Überlappung der 
Information liefert die reale Elektronenquelle, die den Elektronenstrahl nicht auf einem Punkt, 
sondern auf einer kleinen Fläche fokussiert. Die Größe dieser Fläche kann durch die Grenzen 
der Auflösung herkömmlicher SE und BSE-Abbildungen abgeschätzt werden und übersteigt 
nicht mehr als 10 nm bis 20 nm. 
Wenn vorausgesetzt wird, dass die inhomogenen Stellen auf der Probe durch diskrete scharfe 
Grenzen voneinander getrennt sind, hat die Überlappung der Information außerdem zur Folge, 
dass die in diesem Kapitel gezeigten Daten geglättet sind. Daher kann vermutet werden, dass 
die Übergänge zwischen den inhomogenen Stellen tatsächlich schärfer sind, als in dieser 
Arbeit gemessen. Die gleiche Argumentation kann auch auf Kapitel 5.3 übertragen werden, 
nur dass da aufgrund der geringeren verwendeten Beschleunigungsspannung (20 kV) das 
Wechselwirkungsvolumen nach Gleichung (4.1) um etwa einen Faktor 2 geringer sein dürfte. 
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7.  Zusammenfassung und Ausblick 
 
Zusammenfassung 
In dieser Arbeit wurde die Realstruktur epitaktischer BaFe2As2 (Ba122)- Dünnschichten, die 
auf Spinell-Substraten mit einer Pufferschicht aus Eisen mit gepulster Laserabscheidung 
(PLD) hergestellt wurden, durch Elektronenmikroskopie untersucht. Die ebene biaxiale 
Zugdehnung der Ba122-Dünnschichten von etwa 2% ist für das Auftreten der Supraleitung in 
ihnen verantwortlich. 
In Übersichtsaufnahmen und durch Beugung mit einem Transmissions- (TEM) und einem 
Rasterelektronenmikroskop (REM) wurde in Übereinstimmung mit erhaltenen Daten aus der 
Röntgendiffraktometrie gezeigt, dass die Herstellung mit den beabsichtigten epitaktischen 
Beziehungen erfolgreich war. Wenn die Höhe der Ba122-Schicht mehr als 60 nm beträgt, 
erfolgt eine Relaxation der Dehnung durch die Bildung von Rissen. Auf allen Dünnschichten 
wurden vereinzelte Droplets des Targetmaterials beobachtet, die während der Herstellung mit 
PLD entstehen.  
Experimente mit konvergenter Elektronenbeugung im TEM belegen, dass nach der TEM-
Lamellenpräparation Änderungen in der Probe auftreten. Während in sehr dünnen TEM-
Lamellen die Ba122-Schicht präparationsbedingt beschädigt wird, sind dicke TEM-Lamellen 
durch Spannungskräfte zwischen Substrat und den darauf liegenden Schichten gekrümmt. 
Deshalb wurden weitere Analysen im REM an unveränderten Proben durchgeführt und mit 
den verwendeten Methoden wurde gezeigt, dass das REM bei der Untersuchung der Ba122-
Dünnschichten ein sehr leistungsfähiges Gerät ist. 
Durch hochauflösende Beugung rückgestreuter Elektronen (HREBSD) im REM konnten in 
allen Ba122-Dünnschichten kleine Änderungen der Kristallorientierung (≤ 0,2°) und 
Inhomogenitäten des Dehnungszustandes (≤ 2 × 10-4) auf Längenskalen von wenigen 100 nm 
oder darunter nachgewiesen werden. Auch auf Proben mit einer alleinstehenden 
Eisendünnschicht wurden vergleichbare Inhomogenitäten gemessen. Außerdem wurden in 
denselben Eisendünnschichten im REM Versetzungen abgebildet, die offenbar zusammen mit 
der Oberflächenrauigkeit des Substrates und der Eisenschicht für die Inhomogenitäten des 
Dehnungszustandes auf den darüber liegenden Ba122-Schichten verantwortlich sind, d.h. die 
Eisenschicht ist von entscheidender Bedeutung für die Realstruktur der Ba122-Schicht. 
Anhand einer Probe wurde außerdem festgestellt, dass eine dünnere Eisenschicht in 
vereinzelten teilweise dehnungsrelaxierten Stellen auf der Ba122-Schicht resultiert. Diese 
Dehnungsrelaxation wurde mit beobachteten Versetzungen in der Ba122-Schicht erklärt. Des 
Weiteren konnten auf allen Ba122-Dünnschichten durch die Ba122-Dünnschicht 
durchgehende Versetzungen mit einem Schraubenanteil beobachtet werden, deren Lage mit 
Oberflächeninseln zusammenfällt. 
Im Gegensatz dazu treten die genannten Defekte in einem zum Vergleich untersuchten 
Ba122-Einkristall nicht auf (mit der Ausnahme einzelner Versetzungen). Es handelt sich 
daher um einen nur bei Dünnschichten auftretenden Effekt. 
Im letzten Teil dieser Arbeit wurde HREBSD mit konventioneller Auswertung der Beugung 
rückgestreuter Elektronen (EBSD) verglichen. Dabei konnte ermittelt werden, dass mit 
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großem Aufwand und mit optimalen experimentellen Bedingungen auch durch konventionelle 
Auswertung der EBSD-Pattern Orientierungsunterschiede mit einer Genauigkeit, die besser 
ist als 0,1°, gemessen werden können. In der Gegenwart von Probenstellen mit 
unterschiedlichen Dehnungszuständen ergeben sich jedoch deutliche Abweichungen im 
Gegensatz zu der exakten Auswertung durch HREBSD. Diese Abweichungen sind von der 
Geometrie der EBSD-Messanordnung abhängig. 
 
Ausblick 
Die Mechanismen, die für die Ausbildung der beobachteten Versetzungen verantwortlich 
sind, wurden im Rahmen dieser Arbeit nicht geklärt. Deren Verständnis ist jedoch dringend 
notwendig, um diese Defekte je nach Anwendung gezielt zu kontrollieren. 
Bisher konnte festgestellt werden, dass die Realstruktur der Eisenschicht von entscheidender 
Bedeutung für die darüber liegende Ba122-Schicht ist. Deshalb ist für eine fortführende 
Arbeit eine systematische Analyse alleinstehender Eisendünnschichten sinnvoll, bei welcher 
unterschiedliche Schichthöhen und unterschiedliche Herstellungsparameter (z.B. Abscheide- 
und Glühtemperatur) betrachtet werden. Außerdem ist es zweckmäßig, die Dünnschichten in 
unterschiedlichen PLD-Kammern herzustellen, um sich von der Reproduzierbarkeit dieses 
Prozesses zu vergewissern.  
Neben den in dieser Arbeit untersuchten Ba122-Dünnschichten gibt es andere Systeme, bei 
denen z.B. mit Kobalt dotierte Ba122-Dünnschichten direkt auf das Substrat ohne (Eisen)-
Pufferschicht aufgebracht werden können. Ein Vergleich der Realstruktur zwischen diesen 
und den in dieser Arbeit untersuchten Ba122-Dünnschichten wäre von großem Interesse. 
Es besteht prinzipiell die Möglichkeit, EBSD an Ba122-Dünnschichten bei tiefen 
Temperaturen durchzuführen. Damit könnte einerseits die Unterdrückung des strukturellen 
Phasenüberganges in den gedehnten Ba122-Dünnschichten direkt nachgewiesen werden, 
anderseits ist ein Vergleich mit den dehnungsrelaxierten Ba122-Dünnschichten (mit größerer 
Schichthöhe) von großem Interesse. Darüber hinaus kann EBSD bei tiefen Temperaturen 
genutzt werden, um in Ba122-Einkristallen aber auch in anderen eisenhaltigen Supraleitern 
die Domänenstruktur in der orthorhombischen Phase direkt abzubilden. 
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Anhang 
 
Anhang A 
 
A1  Kreuzkorrelation von verschiedenen ROIs  
 
Abbildung A1 zeigt ROIs aus einem EBSD-Pattern von einem Silizium-Wafer. Rechts 
daneben sind die entsprechenden CCFs dargestellt, die aus der Kreuzkorrelation der ROIs mit 
sich selbst berechnet wurden. Wählt man eine niedrig indizierte Zonenachse für das ROI 
(oder allgemeiner formuliert eine Struktur, die absolut keine Translationssymmetrie aufweist), 
so erscheint das Maximum in der CCF als heller Punkt (Abbildung A1 a). 
Ein ROI mit ausgeprägten linienartigen Strukturen (z.B. mit einem niedrig indizierten 
Kikuchi-Band, Abbildung A1 b) hat jedoch ein ausgestrecktes Maximum in der CCF zur 
Folge, wodurch die Ermittlung dessen exakter Position erschwert wird. 
 
 
 
Abbildung A1: a) ROI mit einer niedrig indizierten Zonenachse und b) ROI mit einem niedrig 
indizierten Kikuchi-Band. Rechts davon ist die entsprechenden CCF aus der Kreuzkorrelation 
mit sich selbst dargestellt. 
 
 
 
A2  Lineare Korrektur der gemessenen Verschiebungen 
 
Um die HREBSD-Software auf das richtige Ermitteln von Verschiebungen zu testen, wurde 
für jedes untersuchte Material (Silizium, Spinell, Eisen und Ba122) und für jeden Satz von 
konstanten EBSD-Parametern ein einzelnes EBSD-Pattern verwendet. Jedes ROI wurde mit 
einem ROI kreuzkorreliert, das auf dem gleichen EBSD-Pattern um exakt n Pixel verschoben 
ist. 
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In Abbildung A2 ist der Durchschnitt der gemessenen Verschiebung aller ROIs mit der 
tatsächlichen Verschiebung verglichen. Es wurde stets eine gegenüber der Erwartung etwas 
zu kleine Verschiebung gemessenen. Aus diesem Grund erfolgte, entsprechend der ermittelten 
Abweichung, eine lineare Korrektur aller gemessenen Verschiebungen. Alle nachfolgenden 
Rechnungen erfolgten mit den korrigierten Verschiebungen. 
Für alle untersuchten Materialien ist diese Abweichung unterschiedlich und beträgt jeweils 
wenige Prozent. 
 
 
 
Abbildung A2: Gemessene Verschiebung der ROIs als Funktion der angelegten Verschiebung 
(rot) im Vergleich mit der tatsächlichen Verschiebung (blau). Die Durchführung erfolgte an 
einem EBSD-Pattern aus einem Silizium-Wafer. 
 
 
 
A3  Testen der Software: Drehungen um die REM-Achsen 
 
Für dieses Experiment wurde der Silizium-Wafer im REM in Schritten von einem Grad um 
die REM X- und Z-Achse gedreht. Im Bereich des Drehwinkels zwischen -1° und +1° 
erfolgten die Drehungen in Schritten von 0,1°. 
In Abbildung A3 a und A3 b sind die gemessenen Drehungen des Kristalls mit den 
tatsächlichen Drehungen verglichen. An jeder Messposition wurde der Elektronenstrahl 
zentriert und es wurden jeweils 10 EBSD-Pattern aufgezeichnet und die zufällige 
Messunsicherheit als Standardabweichung der 10 Messwerte angegeben. 
Die zufällige Messunsicherheit beträgt stets weniger als 0,01°. Allerdings gibt es in beiden 
Versuchen eine systematische Messunsicherheit, die mit größerem Drehwinkel zunimmt. 
Unter der Annahme einer linearen Abweichung sind die ermittelten Werte bei Drehungen um 
die REM X-Achse um 5,0% und bei Drehungen um die REM Z-Achse um 3,5% zu klein. Wie 
bereits in Kapitel 4.2.3 erwähnt wurde, sind bei einer vorliegenden Missorientierung die 
Bildstrukturen in den ROIs genau genommen nicht einfach nur verschoben, sondern auch je 
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nach EBSD-Anordnung geringfügig verdreht und verzerrt. Vermutlich wird diese 
systematische Messunsicherheit dadurch verursacht und durch die lineare Korrektur der 
gemessenen Verschiebungen allein nicht behoben. Der Unterschied der systematischen 
Messunsicherheit zwischen Drehungen um die REM X- und Z-Achse könnte durch die 
Geometrie der EBSD-Messanordnung erklärt werden. Eine genaue Klärung dieses 
Sachverhaltes bedarf weiterer Versuche, die im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgeführt 
wurden. 
 
 
 
Abbildung A3 a: Gemessene Drehung des Silizium-Wafers um die REM X-Achse als Funktion 
der angelegten Drehung im REM (rot) im Vergleich mit der tatsächlichen Drehung (blau).  
 
 
 
Abbildung A3 b: Gemessene Drehung des Silizium-Wafers um die REM Z-Achse als Funktion 
der angelegten Drehung im REM (rot) im Vergleich mit der tatsächlichen Drehung (blau).  
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Dehnungsmessungen mit HREBSD erfolgen vermutlich ebenfalls mit einer nicht 
vernachlässigbaren systematischen Messunsicherheit. Deren Bestimmung könnte z.B. durch 
eine Probe mit exakt bekannten Dehnungszuständen oder durch zusätzliche Messungen mit 
anderen Methoden erfolgen. 
 
 
 
A4  Einfluss der Kohlenstoffkontamination 
 
Um den Einfluss der Kohlenstoffkontamination zu demonstrieren, wurde auf dem Silizium-
Wafer bei einem Arbeitsabstand von 12 mm eine etwa 1 µm × 1 µm große Probenstelle etwa 
eine Stunde lang mit dem Elektronenstrahl abgerastert und dadurch sehr stark kontaminiert. 
Danach wurde die Beschleunigungsspannung zwischen 10 kV und 30 kV variiert und es 
wurden bei jeder Beschleunigungsspannung jeweils an der stark kontaminierten Probenstelle 
und an einer sauberen Probenstelle ein EBSD-Pattern unter sonst gleichen Bedingungen 
aufgenommen (Abbildung A4). 
Die EBSD-Pattern der sauberen Probenstellen unterscheiden sich erwartungsgemäß nicht in 
ihrer Geometrie, lediglich die Breite der Kikuchi-Bänder wird mit zunehmender 
Beschleunigungsspannung (die in einer geringeren Wellenlänge der Elektronen resultiert) 
kleiner. 
Der Einfluss der Kohlenstoffkontamination kann näherungsweise mit einem geringeren 
Kontrast der EBSD-Pattern beschrieben werden. Mit zunehmender Beschleunigungsspannung 
wird der Einfluss der Kohlenstoffkontamination erheblich geringer. Während EBSD-Pattern, 
die bei 30 kV aufgenommen wurden, noch recht gut miteinander vergleichbar sind, zeigen 
EBSD-Pattern, die bei 10 kV aufgenommen wurden, kaum noch Gemeinsamkeiten. 
Insbesondere bei dem Versuch mit 30 kV Beschleunigungsspannung fällt außerdem auf, dass 
der untere Teil eines EBSD-Patterns durch die Kontamination stärker geändert wird als der 
obere Teil. Das lässt sich damit erklären, dass die Elektronen, welche zum unteren Teil des 
EBSD-Patterns beitragen, entsprechend Abbildung 4.9 die Probe unter einem flacheren 
Winkel verlassen und einen größeren Weg in der Kohlenstoffschicht zurücklegen. Prinzipiell 
lässt sich also der Einfluss der Kontamination auch durch einen kleineren Kippwinkel einer 
Probe verringern. Darauf wurde im Rahmen dieser Arbeit jedoch verzichtet, weil 
hochenergetische Elektronen bevorzugt um kleine Winkel gestreut werden, so dass ein 
kleinerer Kippwinkel in einem geringeren Signal-Rausch-Verhältnis der EBSD-Pattern 
resultiert. 
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Abbildung A4: EBSD-Pattern eines Silizium-Wafers, die bei a) 10 kV, b) 20 kV und c) 30 kV 
Beschleunigungsspannung aufgenommen wurden. Während auf der linken Seite eine saubere 
Probenstelle verwendet wurde, entstammen die EBSD-Pattern auf der rechten Seite einer 
stark kontaminierten Probenstelle. 
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A5  Positionen der Bildausschnitte (ROIs) auf den EBSD-Pattern 
 
Abbildungen A5 a bis d zeigen die EBSD-Pattern von Silizium, Spinell, Eisen (Probe Fe25) 
und Ba122 (Probe B15) mit den entsprechenden quadratischen ROIs. Für eine bessere 
Übersicht sind hier die ROIs mit einer kleineren Größe von 100 × 100 Pixel eingezeichnet. In 
der Auswertung wurden für Silizium 21 und Spinell 21, für Eisen 17 und für BaFe2As2 23 
ROIs verwendet. Die Kristallorientierung ist gleich mit der in den entsprechenden HREBSD-
Messungen verwendeten. 
Obwohl in der Probe B15 (Abbildung A5 d) die Höhe der Ba122-Schicht nur 15 nm beträgt, 
sind keine Bildstrukturen aus der darunterliegenden Eisenschicht erkennbar (auch wenn 
30 kV als Beschleunigungsspannung verwendet werden). 
 
 
 
 
Abbildung A5: EBSD-Pattern von a) Silizium, b) Spinell, c) Eisen und d) Ba122 mit den 
entsprechenden hellblau eingezeichneten quadratischen ROIs. 
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Anhang B 
 
Um die epitaktische Beziehung zwischen Spinell-Substrat, Eisenpufferschicht und Ba122 
global nachzuweisen, wurden im Rahmen der Dissertation von J. Engelmann [Eng13b] mit 
einem Texturgoniometer Polfiguren der Dünnschichten aufgenommen. 
In Abbildung B1 sind die Polfiguren einer Eisen- und Ba122-Dünnschicht dargestellt, die 
belegen, dass es sich jeweils um Einkristalle handelt. 
 
 
 
Abbildung B1: a) {110}-Polfigur einer Eisendünnschicht auf Spinell. Der Winkel Ψ beträgt 0° 
im Zentrum der Polfigur und 90° an deren Rand (Unterteilung in 10°-Schritten). Neben den 
Eisen-Polen ist der (004)-Pol des Spinell-Substrates bei Ψ = 0° erkennbar. Der Einschub 
unten links skizziert den Aufbau des Schichtsystems. b) {112}-Polfigur der Ba122-Schicht, am 
Beispiel der Probe A10. 
Nach [Eng13b], Abdruck mit freundlicher Genehmigung von J. Engelmann, Copyright 2013. 
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Anhang C 
 
C1  Vermessung der experimentellen und simulierten Kossel-Pattern 
 
Anhand einiger Beispiele werden im Folgenden das Bestimmen des Verhältnisses L1/L2 und 
das Abschätzen der Messunsicherheit demonstriert. Der Abstand AC zwischen Messposition 
A und C beträgt in den experimentellen Kossel-Pattern ca. 440 Pixel und in den simulierten 
Kossel-Pattern ca. 320 Pixel. Mit der Software Gwyddion wurden entlang der drei grünen 
Linien (P1, P2 und P2*) in Abbildung C1 Linienprofile der detektierten Intensität erstellt. Für 
eine bessere Statistik wurden für die Linienbreite 11 Pixel (in experimentellen) bzw. 7 Pixel 
(in simulierten Kossel-Pattern) eingestellt. Der Abstand ∆ zwischen den Linien P1 und P2 
(gleich wie zwischen P1 und P2*) wurde in den experimentellen Kossel-Pattern zu 32 Pixel 
und in den simulierten Kossel-Pattern zu 23 Pixel festgelegt. Damit ist stets das gleiche 
Verhältnis ∆/AC gegeben. 
 
 
 
Abbildung C1: Simulierte Kossel-Pattern des Spinell-Substrates. Entlang der eingezeichneten 
Linien P1, P2 und P2* wurden Linienprofile erstellt. Die in den Linienprofilen ermittelten 
Positionen der Minima bestimmten die Werte bei A, B und C. 
 
In den experimentellen Kossel-Pattern konnte bis zu einem Abstand von 150 nm (und mehr) 
von der Spinell-Eisen Grenzfläche die horizontale Position der Linie P1 anhand der 
Symmetrie des Kossel-Patterns ermittelt werden. Bei kleineren Abständen wurde die gleiche 
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Position verwendet wie bei 150 nm, in der Annahme, dass eventuell vorliegende Änderungen 
vernachlässigbar sind. Durch die zwei Messungen bei Position B (bzw. entlang der Linien P2 
und P2*) konnte diese Annahme bestätigt werden, denn es würde zwischen diesen Messungen 
zu größeren Unterschieden kommen, wenn die horizontale Position der Linie P1 falsch 
gewählt wird. In den simulierten Kossel-Pattern gab es hierbei selbstverständlich keine 
Probleme. Im Gegensatz zu den experimentellen Kossel-Pattern war es sogar ausreichend, nur 
entlang der Linie P2 zu messen, denn entlang von P2* waren die Resultate aufgrund der 
Symmetrie der Kossel-Pattern stets identisch. 
 
 
 
Abbildung C2: Ausschnitte von Linienprofilen der Intensität von einem simulierten (a bis c) 
und einem experimentellen (d bis f) Kossel-Pattern (Probe A15 in 100 nm Entfernung von der 
Spinell-Eisen Grenzfläche). 
a) und c) bzw. d) und f) beziehen sich auf die entsprechenden Messpositionen A und C auf der 
Linie P1, b) und e) auf die entsprechenden Messpositionen B auf der Linie P2. Um die 
Positionen der Minima sind die gefitteten Polynome in rot eingezeichnet. 
 
Die für die Auswertung verwendeten Linienprofile von einem simulierten Kossel-Pattern sind 
in Abbildungen C2 a bis c dargestellt. Die zu bestimmenden Minima sind relativ scharf. Etwa 
auf der halben Höhe eines Minimums wurden jeweils zwei Punkte festgelegt, einer links und 
der andere rechts vom absoluten Minimum. Das Intervall zwischen diesen zwei Punkten 
wurde mit einem Polynom 2. Ordnung gefittet. Die Minimumposition dieses Polynoms 
bestimmte den Messwert. Ein Nachteil dieser Methode ist, dass die Wahl der beiden Punkte 
willkürlich erfolgte. Oftmals bestand die Möglichkeit die zwei Punkte etwas anders 
festzulegen. Die dann ermittelten Unterschiede der Minimumposition erreichten bis zu einen 
halben Pixel. Deshalb wurde in allen simulierten Kossel-Pattern für die ermittelten Werte bei 
den Messpositionen A, B und C stets ein halber Pixel als Messunsicherheit angenommen. 
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Die Auswertung der experimentellen Kossel-Pattern erfolgte analog (Abbildungen C2 d bis f). 
Im Vergleich mit den simulierten Kossel-Pattern sind die Minima jedoch nicht so scharf und 
der Verlauf nicht immer monoton. Hier wurde eine größere Messunsicherheit von einem Pixel 
und in der Nähe der Spinell-Eisen Grenzfläche (Abstand von 100 nm oder weniger) wurden 
zwei Pixel als Messunsicherheit geschätzt. 
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